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1 
1. Einleitung und Zielstellung 
Austenitische Stähle zeichnen sich durch ihre gute Umformbarkeit, hohe Korrosionsbe-
ständigkeit und ausgezeichnete Zähigkeit aus, die ihnen ein breites Anwendungsspekt-
rum erschließen. Über die Legierungselemente Nickel, Mangan, Kohlenstoff und Stick-
stoff kann die austenitische Phase bis auf Raumtemperatur stabilisiert werden, während 
Chrom in der Regel zur Ausbildung einer passivierenden Schutzschicht zugegeben wird. 
Zudem ist die Zusammensetzung neben der Temperatur der entscheidende Faktor, der 
über die Aktivierung der charakteristischen Verformungsmechanismen und die Auste-
nitstabilität bestimmt. Sowohl die martensitische Phasenumwandlung zu α‘-Martensit, 
die in metastabilen Legierungen auftritt, als auch die verformungsinduzierte Zwillings-
bildung haben starke Auswirkungen auf die Zugfestigkeit und die Bruchdehnung. Die 
Phasenumwandlung bewirkt eine besonders hohe Verfestigung während die Zwillings-
bildung insbesondere die Duktilität erhöht. Die ausgezeichnete Kombination der mecha-
nischen Eigenschaften wird je nach aktiviertem Mechanismus als TRIP- (Transformation 
Induced Plasticity) oder TWIP- (Twinning Induced Plasticity) Effekt bezeichnet. Austeni-
tische Stähle, die diese Eigenschaften aufweisen, werden der zweiten Generation der Ad-
vanced High Strength Steels (AHSS) zugerechnet und seit vielen Jahrzehnten intensiv er-
forscht, bspw. [1–8]. 
In jüngerer Zeit haben sich zwei aktuelle Forschungsfelder für weiterführende Untersu-
chungen herausgebildet. Eines ist die additive Fertigung austenitischer Stähle mit Verfah-
ren wie dem Selective Laser Melting (SLM) oder dem Electron Beam Melting (EBM). Der 
Fokus der Arbeiten liegt auf der Prozessierung an sich sowie der sich ergebenden Mikro-
struktur und den mechanischen Eigenschaften. Darüber hinaus ist von großem Interesse, 
inwieweit die Potentiale der neuen Technologie, wie Geometriefreiheit oder Gewichtsein-
sparung, ausgeschöpft werden können. Das zweite Forschungsfeld ist die anhaltende Be-
strebung, die mechanischen Eigenschaften von Stählen weiter zu optimieren, um die An-
forderungen der sogenannten dritten Generation der AHSS zu erfüllen. Diese soll sich 
durch Festigkeiten auf dem Niveau martensitischer Stähle bei gleichzeitig höherer Dukti-
lität auszeichnen. Zu diesem Zweck wurden verschiedene Herstellungsstrategien entwi-
ckelt, die unter dem Begriff des Thermo-Mechanically Controlled Processing (TMCP) zu-
sammengefasst werden können. Zwei der bekanntesten Vertreter sind vermutlich die 
Quenching and Partitioning (Q&P) und Quenching-Partitioning-Tempering (Q-P-T) Be-
handlungen, für die jeweils eigene Stahllegierungen entworfen wurden. Für metastabile 
austenitische Stähle wird hingegen eine TMCP-Route untersucht, die auf einer starken 
Kaltumformung zur Einbringung eines hohen α‘-Martensitvolumengehaltes und einer an-
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schließenden Wärmebehandlung beruht. Letztere wird als Reversion Annealing bezeich-
net und bewirkt eine Rückumwandlung des deformationsinduzierten α‘-Martensits zu 
Austenit. Werden die Prozessparameter entsprechend gewählt, lassen sich auf diese 
Weise ultrafeinkörnige kubisch-flächenzentrierte Gefüge mit exzellenten Festigkeits-Duk-
tilitäts-Kombinationen einstellen, die der dritten Generation der AHSS zuzurechnen sind. 
Zudem wird der vermutlich größte Nachteil herkömmlicher austenitischer Stähle besei-
tigt, indem deren recht geringe Fließgrenze infolge der Kornfeinung erheblich erhöht 
wird. 
Ziel der vorliegenden Arbeit ist es, diese beiden Trends – die additive Fertigung und das 
TMCP – aufzugreifen und auf den metastabilen austenitischen 16Cr-7Mn-6Ni Stahl anzu-
wenden, der innerhalb des Sonderforschungsbereichs 799 „TRIP-Matrix-Composite“ an 
der TU Freiberg entwickelt wurde. Dazu wurde der Stahl einerseits additiv über das EBM-
Verfahren gefertigt und andererseits über verschiedene TMCP-Routen in Zustände mit 
unterschiedlicher Korngröße überführt. Dabei gilt es zu beachten, dass die Prozessierung 
dieser Stahllegierung mittels EBM bereits ausführlich von Günther et al. [9, 10] untersucht 
wurde. Auch das Rückumwandlungsverhalten austenitischer Stähle während des Rever-
sion Annealing ist wohlbekannt. Daher stehen diese beiden Aspekte nicht im Fokus der 
vorliegenden Arbeit, werden jedoch zur Vervollständigung des Bildes mit angesprochen 
und Besonderheiten der Legierung werden erörtert. Gleiches gilt für das quasi-statische 
Verformungsverhalten. Das Hauptaugenmerk liegt hingegen auf den Ermüdungseigen-
schaften der hergestellten Materialzustände. Da zahlreiche Bauteile und Komponenten im 
Einsatz zyklischen Beanspruchungen ausgesetzt sind, ist die Kenntnis des Materialverhal-
tens unter diesen Bedingungen unabdingbar für Konstruktion und Auslegung. Dement-
sprechend wurden gesamt- und plastisch-dehnungsgeregelte Ermüdungsversuche 
durchgeführt und die mikrostrukturellen Merkmale mittels verschiedener elektronenmik-
roskopischer Methoden analysiert. Als Referenzmaterial dienen stets zwei heißgepresste 
Pendants der gleichen Legierung, deren zyklische Eigenschaften bereits in umfangreichen 
Untersuchungen von Glage et al. [11, 12] charakterisiert wurden. 
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2. Theoretische Grundlagen und 
Kenntnisstand 
In diesem Kapitel werden die zum Verständnis der vorliegenden Arbeit erforderlichen 
theoretischen Grundlagen vermittelt. Darüber hinaus wird zu ausgewählten Aspekten der 
aktuelle Kenntnisstand der Literatur präsentiert. 
2.1. Metastabile austenitische Stähle 
Die kubisch-flächenzentrierte Hochtemperaturphase des Eisens, der sogenannte Austenit, 
kann über die Zugabe von Legierungselementen stabilisiert werden, sodass diese auch bei 
Abkühlung auf Raumtemperatur beibehalten bleibt. Als Austenitstabilisatoren dienen üb-
licherweise Nickel, Mangan und die interstitiellen Elemente Kohlenstoff und Stickstoff. 
Zudem wird oftmals Chrom zulegiert, um eine hohe Korrosionsbeständigkeit durch die 
sich ausbildende selbstpassivierende Chromoxidschicht zu erzeugen. 
Die genaue Legierungszusammensetzung ist neben der Temperatur maßgeblich für die 
Austenitstabilität und Stapelfehlerenergie (SFE) des Werkstoffs. Diese bestimmen die 
Metastabilität des Gefüges, d. h. inwieweit eine Neigung zur Umwandlung in die kubisch-
raumzentrierte, als Ferrit bezeichnete Tieftemperaturphase des Eisens vorliegt. In meta-
stabilen austenitischen Stählen ist die austenitische Phase bei Raumtemperatur nicht voll-
ständig stabilisiert und wandelt infolge ausreichend hoher mechanischer Beanspruchun-
gen diffusionslos in α‘-Martensit um. Auf die zugrundeliegenden thermodynamischen 
Triebkräfte wird im folgenden Kapitel 2.1.1 näher eingegangen. Anschließend beschäftigt 
sich Kapitel 2.1.2 mit den mikrostrukturellen Aspekten der Phasenumwandlung sowie 
mit weiteren Verformungsmechanismen, die in austenitischen Stählen auftreten. 
2.1.1. Thermodynamische Triebkräfte 
Der Verlauf der Gibbs-Energie G der ferritischen (α) und der austenitischen (γ) Phase in 
Abhängigkeit der Temperatur ist schematisch in Abb. 2.1 dargestellt. Die Verläufe haben 
unterschiedliche Steigungen und schneiden sich bei der Gleichgewichtstemperatur T0. Je 
weiter die Temperatur von T0 entfernt ist, desto größer ist der Enthalpieunterschied ∆G 
der beiden Phasen. Bei niedrigen Temperaturen liegt die Gibbs-Energie Gα unterhalb von 
Gγ und bei höheren Temperaturen ist das Verhältnis umgekehrt. Da die Natur stets be-
strebt ist, den Zustand der niedrigsten Energie einzunehmen, ist die austenitische Phase 
nur oberhalb T0 stabil. Unterhalb T0 besitzt die austenitische Phase eine Triebkraft zur Um-
wandlung in die ferritische Phase. Bei schnellen Temperaturänderungen, bei denen nicht 
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genügend Zeit für Diffusionsvorgänge zur Verfügung steht, findet diese Phasenumwand-
lung martensitisch statt. Das heißt, es kommt zu einem diffusionslosen Umklappen des 
Kristallgitters in nahezu Schallgeschwindigkeit. Damit eine solche martensitische Phasen-
umwandlung auftritt, ist eine Aktivierungsenergie in Form einer chemischen oder mecha-
nischen Triebkraft erforderlich. Fällt die Temperatur unter die Martensitstarttemperatur 
(Ms) wird diese Aktivierungsenergie chemisch über den Unterschied der Gibbs-Energien 
∆Gγ→α zwischen den beiden Phasen bereitgestellt. Es kommt zur athermischen Bildung 
von α‘-Martensit, dessen Phasenanteil mit zunehmender Unterkühlung zunimmt. Zwi-
schen der Ms und T0 Temperatur reicht die chemische Triebkraft hingegen nicht aus, um 
eine martensitische Phasenumwandlung hervorzurufen. In diesem Fall kann der fehlende 
Energiebetrag über eine mechanische Beanspruchung ausgeglichen werden, wie es in 
Abb. 2.1 beispielhaft für die Temperatur T1 gezeigt ist. Die dazu erforderliche mechanische 
Triebkraft U steigt jedoch mit zunehmender Temperatur an. Oberhalb der Md Temperatur 
reicht die maximal mögliche Verformungsenergie des Werkstoffes schließlich nicht mehr 
aus, um eine martensitische Umwandlung hervorzurufen. 
Die Lage der Verläufe der Gibbs-Energien (Abb. 2.1) ist abhängig von der chemischen 
Zusammensetzung, weshalb sich bei einer Änderung der Legierungszusammensetzung 
auch die charakteristischen Temperaturen verschieben. Eine Legierung, die nach dem Lö-
sungsglühen vollständig austenitisch vorliegt und deren Md Temperatur oberhalb der 
Raumtemperatur liegt, wird den metastabilen austenitischen Stählen zugeordnet. 
 
Abb. 2.1: Schematische Darstellung des Verlaufs der Gibbs-Energie G über der Temperatur für 
die beiden Phasen α und γ sowie chemische (∆G) und mechanische (U) Triebkräfte. Nach 
[13]. 
Bei der mechanisch induzierten α‘-Martensitbildung werden zwei Arten unterschieden 
[1]. Tritt die Phasentransformation bereits während der rein elastischen Verformung auf, 
erfolgt die Bildung spannungsinduziert. Reicht diese Energie nicht aus, sodass die α‘-Mar-
tensitbildung erst infolge einer plastischen Verformung des Gefüges auftritt, wird der 
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Vorgang als verformungsinduzierte Phasenumwandlung bezeichnet. Auf Letztere wird 
im Laufe des nachfolgenden Kapitels näher eingegangen. 
2.1.2. Verformungsmechanismen und Einfluss der Stapelfehlerenergie 
In austenitischen Stählen können verschiedene Mechanismen der plastischen Verformung 
auftreten. Neben der Bewegung von regulären Versetzungen können je nach SFE Stapel-
fehler, Zwillinge, ε-Martensit und α‘-Martensit gebildet werden. 
Stapelfehler Die Verzerrungsenergie von Versetzungen ist proportional zum Quadrat 
ihrer Burgersvektoren. Um ein energetisch niedrigeres Niveau zu erreichen, spalten regu-
läre Versetzungen in kubisch-flächenzentrierten Gefügen in zwei Shockley-Partialverset-
zungen mit kleineren Burgersvektoren auf [14]. Der sich ergebende zweidimensionale Git-
terdefekt wird als Stapelfehler bezeichnet. Dessen Gleichgewichtsaufspaltungsweite 
ergibt sich einerseits aus den abstoßenden Kräften der beiden Spannungsfelder der Parti-
alversetzungen und andererseits aus der aufzubringenden Energie, die dem Auseinan-
derlaufen der Partialversetzungen entgegenwirkt [15]. Letztere entspricht der SFE, wes-
halb Werkstoffe mit hoher SFE geringe Gleichgewichtsaufspaltungsweiten besitzen und 
umgekehrt. 
Wird eine ausreichend hohe äußere Spannung aufgebracht bewegen sich die Partialver-
setzungen durch das Kristallgitter, wobei sich die Aufspaltungsweite ändern kann [15]. 
Bei dem Gleitvorgang kann zwischen einer vorlaufenden und einer nachfolgenden Parti-
alversetzung unterschieden werden, die den gemeinsamen Stapelfehler „öffnet“ bzw. 
wieder „schließt“. Die Schmid-Faktoren der beiden Partialversetzungen hängen von der 
Kornorientierung in Bezug zur Lastachse ab und sind in vielen Fällen verschieden groß 
[16, 17]. Infolgedessen wirken unterschiedlich hohe Schubspannungen auf die Partialver-
setzungen und es ergeben sich unterschiedliche Geschwindigkeiten, weshalb die Aufspal-
tungsweite des Stapelfehlers zu- oder abnimmt. 
ε-Martensit Die Stapelfehler befinden sich auf den dichtest gepackten {111} Ebenen des 
Austenits [18], wodurch dessen reguläre ABCABC Stapelfolge gestört wird. Ein intrinsi-
scher Stapelfehler führt zu einer fehlenden Ebene, wodurch sich beispielsweise die Stapel-
folge ABABCA (fehlende C-Ebene) ergibt. Ordnen sich derartige Stapelfehler auf jeder 
zweiten {111} Ebene an, stellt sich eine ABABAB Stapelfolge ein, die charakteristisch für 
die hexagonale Kristallstruktur ist [19, 20]. Daher werden entsprechende Bereiche von 
beugenden Analysemethoden, wie der Elektronenrückstreubeugung (EBSD) am Raster-
elektronenmikroskop, als hexagonaler ε-Martensit indiziert. Auch eine hohe Stapelfehler-
dichte ohne diese strikt periodische Anordnung auf jeder zweiten Ebene reicht aus, um 
als ε-Martensit gekennzeichnet zu werden [19, 20]. Es handelt sich demnach um stark ge-
störte austenitische Bereiche hoher Stapelfehlerdichte [19, 20], wie sie oftmals auch in den 
charakteristischen Deformationsbändern vorliegen. Der ε-Martensit stellt eine bevorzugte 
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Keimbildungsstelle für den α‘-Martensit dar [1, 3, 21, 22], weshalb Ersterer auch als inter-
mediärer Übergangszustand beschrieben wird [3, 23]. 
Zwillinge Die verformungsinduzierte Zwillingsbildung in austenitischen Stählen ist 
ebenfalls eng verknüpft mit der Bewegung und speziellen Anordnung von Stapelfehlern 
[5, 14]. Zwei intrinsische Stapelfehler auf aufeinanderfolgenden {111} Ebenen stellen einen 
extrinsischen Stapelfehler dar, der als Zwillingskeim fungiert. Wiederholt sich diese An-
ordnung ergibt sich eine umgekehrte Stapelfolge der Form CBACBA [19]. Der Scherbetrag 
des Zwillings ist dabei doppelt so hoch wie bei einer perfekt gestapelten ε-Martensitla-
melle. 
α‘-Martensit Der α‘-Martensit bildet sich durch Scheroperationen des Kristallgitters, die 
nahezu in Schallgeschwindigkeit ablaufen und mit einer Volumenexpansion einhergehen 
[24]. Durch den martensitischen Charakter der Phasenumwandlung werden die Zwi-
schengitteratome zwangsgelöst und verursachen eine tetragonale Verzerrung der ku-
bisch-raumzentrierten Zellen. Mit sinkendem Anteil an interstitiellen Elementen nimmt 
die Verzerrung jedoch gemeinsam mit der daraus resultierenden Härte des α‘-Martensits 
[25, 26] stark ab. 
 
Abb. 2.2: α‘-Martensitbildung im Schnittpunkt zweier Deformationsbänder. Aus [3]. 
Es können zwei Umwandlungspfade unterschieden werden, über die die Phasentransfor-
mation abläuft. In metastabilen austenitischen Stählen mit vergleichsweise hoher SFE bil-
det sich der α‘-Martensit direkt aus dem Austenit in der Form γ→α‘ [5]. Bei geringen SFE 
agiert der ε-Martensit als Übergangszustand, aus dem die α‘-Nuklei in der Form γ→ε→α‘ 
hervorgehen [5]. In diesem Fall wird die für die Umwandlung erforderliche Spannung 
herabgesetzt, da die Stapelfehler bereits einen Teil der Scherung bereitstellen [21, 22]. Ins-
besondere Kreuzungspunkte von Stapelfehlern bzw. ε-Martensitlamellen (Abb. 2.2) stel-
len bevorzugte Nukleationsorte für die α‘-Martensitbildung dar [1, 3, 21, 22]. 
Einfluss der SFE Welche der beschriebenen Mechanismen in einem austenitischen Stahl 
auftreten, hängt entscheidend von dessen SFE ab [8, 12, 27, 28]. Abb. 2.3 zeigt beispielhaft 
die Änderung des Verformungsverhaltens mit steigender Temperatur. Ein analoger Effekt 
ist bei Änderungen der SFE durch die Legierungszusammensetzung zu erwarten. Bei 
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niedrigen SFE spalten die Stapelfehler weit auf und es findet eine ausgeprägte ε- und α‘-
Martensitbildung statt. Mit ansteigender SFE wird der ε-Martensit von der Zwillingsbil-
dung abgelöst und auch der Gehalt an α‘-Martensit nimmt ab. Letzteres ist begründet 
durch die niedrigere chemische Triebkraft ∆Gγ→α (siehe Kapitel 2.1.1) und eine Abnahme 
an geeigneten Nukleationsorten. Generell ist zu beachten, dass es keine scharfen Grenzen 
zwischen den Mechanismen gibt, sondern ein fließender Übergang stattfindet. Bei hohen 
SFE steht schließlich nur noch die reine Versetzungsbewegung zur Verfügung, die auch 
in den anderen Temperaturbereichen beobachtet wird und der wichtigste Träger der plas-
tischen Deformation ist. 
 
Abb. 2.3: Abhängigkeit der Stapelfehlerenergie von der Temperatur und jeweils auftretende Ver-
formungsmechanismen. Nach [11, 27]. Angaben der Stapelfehlerenergien aus [28–32]. 
2.2. Ultrafeinkörnige austenitische Stähle 
Dieses Kapitel behandelt die Herstellung ultrafeinkörniger austenitischer Stähle und die 
mikrostrukturellen Vorgänge, die währenddessen ablaufen. Außerdem werden die dar-
aus resultierenden Eigenschaftenänderungen hinsichtlich der α‘-Martensitbildung und 
des quasi-statischen Verformungsverhaltens besprochen. 
2.2.1. Herstellung ultrafeinkörniger austenitischer Stähle 
Es gibt im Allgemeinen zwei Ansätze, um Stähle in einen ultrafeinkörnigen Zustand zu 
überführen [33]. Zum einen die Methoden der Severe Plastic Deformation [33–35] mit ty-
pischen Verfahren wie Equal-Channel Angular Pressing (ECAP), High Pressure Torsion 
oder Accumulative Roll Bonding [36], und zum Anderen ein Thermo-Mechanically Con-
trolled Processing (TMCP) [33, 37], das neben einem Verformungsprozess auch stets eine 
gezielte Temperaturführung beinhaltet. Im Falle ultrafeinkörniger metastabiler austeniti-
scher Stähle wird üblicherweise ein solches TMCP verwendet, das auf der Rückumwand-
lung von deformationsinduziertem α‘-Martensit in Austenit basiert [37]. Abb. 2.4 zeigt 
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schematisch die nötigen Prozessschritte, die mit einer Kaltverformung beginnen. Der dar-
gestellte Prozess des Kaltwalzens ist vermutlich der am weitesten verbreitete, allerdings 
können auch andere Umformverfahren genutzt werden. Ziel ist die Einbringung eines 
möglichst hohen Phasenanteils an α‘-Martensit, dessen Morphologie zudem eine entschei-
dende Rolle für die Mikrostruktur und Korngröße nach Abschluss des TMCP spielt [38–
41]. In der Literatur wird zwischen den beiden Typen lath-type und dislocation-cell-type 
α‘-Martensit unterschieden, wobei Letzterer mit fortschreitender Umformung aus dem 
lath-type Martensit hervorgeht [38, 39]. Dementsprechend steigt der Anteil an dislocation 
cell-type Martensit mit steigendem Umformgrad [38, 39], was wiederum ein feinkörnige-
res Gefüge nach der Rückumwandlung ermöglicht [38–41]. Diese Rückumwandlung 
α‘→γ, deren Mechanismen und Einflussfaktoren im nachfolgenden Kapitel 2.2.2 noch de-
tailliert behandelt werden, wird durch eine Wärmebehandlung hervorgerufen. Dieser als 
Reversion Annealing bezeichnete Prozessschritt beeinflusst neben dem vorliegenden α‘-
Martensittyp entscheidend die resultierende durchschnittliche Korngröße des Austenits. 
 
Abb. 2.4: Schematische Darstellung der typischen Prozessschritte eines TMCP zur Herstellung 
ultrafeinkörniger austenitischer Stähle. Aus [42]. 
Hinsichtlich des Reversion Annealing können zwei grundlegende Arten unterschieden 
werden. Beim sogenannten isothermen Reversion Annealing wird der Stahl meist auf re-
lativ niedrige Temperaturen aufgeheizt, die für einige Minuten gehalten werden, bspw. 
[43–46]. Dabei kommen für gewöhnlich konventionelle Wärmebehandlungsöfen zum Ein-
satz. Demgegenüber stehen Kurzzeit-Reversion Annealing Prozesse mittels Induktion 
[47], Laser- [48, 49] oder Elektronenstrahl [50], die hohe Energieeinträge in kurzer Zeit 
realisieren. Charakteristisch für diese Vorgehensweise sind vergleichsweise hohe Auf-
heizraten, hohe Maximaltemperaturen und geringe Haltezeiten von wenigen Sekunden. 
Typisch für Parameterstudien, die den Einfluss verschiedener Wärmebehandlungsstrate-
gien auf die Mikrostruktur untersuchen, ist zudem die Verwendung eines Gleeble Simu-
lators [40, 51–54] oder eines Salzbades [43, 55–57], mithilfe derer die Wärmebehandlungs-
parameter in einem breiten Bereich variiert werden können. 
2.2.2. Mechanismen der Rückumwandlung α‘→γ 
Die Rückumwandlung α’→γ während des Reversion Annealing kann nach Tomimura et 
al. [55] nach zwei verschiedenen Mechanismen ablaufen – einem diffusionsgesteuerten 
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und einem martensitischen Mechanismus, die in Abb. 2.5 gegenübergestellt sind. Letzte-
rer wird in der Literatur als „Martensitic Shear Reversion“ bezeichnet und läuft nach To-
mimura et al. [55] und Misra et al. [51, 52] in drei Phasen bzw. Schritten ab. Zunächst 
findet in Schritt (i) die namensgebende martensitische Phasentransformation statt, die ein 
stark deformiertes austenitisches Gefüge erzeugt. Die hohe Versetzungsdichte entstammt 
dabei der vorangegangenen Kaltumformung des α‘-Martensits und der Umwandlung un-
ter Scherung [55]. Teilweise ist in diesem Zusammenhang auch von einer Vererbung der 
Versetzungsdichte während der Umwandlung die Rede [40]. Im darauffolgenden Schritt 
(ii) werden in diesem Gefüge Versetzungszellen gebildet, aus denen versetzungsfreie Sub-
körner erwachsen [51, 52, 55]. Der abschließende Schritt (iii) des martensitischen Rückum-
wandlungsmechanismus ist durch das Zusammenwachsen dieser Subkörner gekenn-
zeichnet, welches auch als Koaleszenz bezeichnet wird [51, 52, 55]. Dabei werden Groß-
winkelkorngrenzen ausgebildet und es entsteht in Abhängigkeit des Umformgrades des 
α‘-Martensits und der Parameter des Reversion Annealing eine fein- bis nanokristalline 
Mikrostruktur. Da die Schritte (ii) und (iii) homogen im Gefüge verteilt und weitestge-
hend ohne die Wanderung von Großwinkelkorngrenzen ablaufen, können sie der konti-
nuierlichen statischen Rekristallisation (alternative Bezeichnung: Rekristallisation in-situ) 
zugeordnet werden [58]. Diese Rekristallisationsform ist im Grunde ein starker Erho-
lungsvorgang, bei dem jedoch eine Neubildung des Gefüges zu verzeichnen ist [58]. 
 
Abb. 2.5: Schematische Darstellung der beiden Rückumwandlungsmechanismen, die während 
des Reversion Annealing aktiviert werden können. Aus [55]. 
Der zweite Rückumwandlungsmechanismus ist ein diffusionsgesteuerter Keimbildungs- 
und Keimwachstums-Prozess, der als „Diffusional Reversion“ bezeichnet wird [38, 39, 55, 
59], Abb. 2.5 unten. Im Falle des lath-type α‘-Martensits bilden sich die γ-Nuklei an den 
Grenzflächen der martensitischen Latten. Nach Abschluss des Keimwachstums ergibt sich 
ein Gefüge, das in seiner Morphologie dem des lath-type Martensit ähnelt [39]. Demge-
genüber findet die Keimbildung im dislocation cell-type α‘-Martensit wahllos innerhalb 
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des Volumens statt und es entstehen äquiaxiale austenitische Körner [39]. Der austeniti-
sche Phasenanteil des rückumgewandelten Gefüges ist bei der diffusionsgesteuerten 
Rückumwandlung zeitabhängig. Die Kinetik kann – analog zur diskontinuierlichen Re-
kristallisation – unter isothermen Bedingungen mithilfe der Avrami-Johnson-Mehl-Kol-
mogorov-Beziehung beschrieben werden [40]. 
Welcher der beiden Rückumwandlungsmechanismen aktiviert wird, hängt von verschie-
denen Einflussfaktoren ab, die im Folgenden erörtert und am Ende dieses Abschnitts noch 
einmal zusammenfassend dargestellt werden. Das Auftreten des martensitischen Mecha-
nismus ist an bestimmte Bedingungen geknüpft, die entscheidend mit der Differenz der 
Gibbs-Energien ∆G zur Phasenumwandlung α→γ zusammenhängen. Um eine martensi-
tische Phasenumwandlung auszulösen ist – analog zur im Kapitel 2.1.1 besprochenen de-
formationsinduzierten α‘-Martensitbildung – eine gewisse Energiedifferenz erforderlich. 
Dieser Zusammenhang ist in Abb. 2.6a veranschaulicht. Während die diffusionsgesteuerte 
Rückumwandlung theoretisch ab der Gleichgewichtstemperatur T0 möglich ist, findet der 
Beginn der martensitischen Rückumwandlung erst bei der höher gelegenen Temperatur 
𝑑𝑑𝑠𝑠′  statt. Die Austenitendtemperatur 𝑑𝑑𝑓𝑓′ , bei der die martensitische Phasenumwandlung 
abgeschlossen ist, wird nach Tomimura et al. [55] bei einer Energiedifferenz ∆Gα→γ 
von -500 J/mol erreicht (Abb. 2.6a). Die Triebkraft für diesen Prozess ist unabhängig von 
der Zeit und vom Umformgrad und wird rein durch die chemische Zusammensetzung 
der Stahllegierung bestimmt [55]. Es gilt jedoch zu beachten, dass diese energetischen 
Überlegungen nur Schritt (i) des martensitischen Rückumwandlungsmechanismus betref-
fen. Die Kinetik der Schritte (ii) und (iii) und damit die finale Mikrostruktur werden neben 
der Maximaltemperatur der Wärmebehandlung [40, 55] auch von der zur Verfügung ste-
henden Zeit [40, 51] und vom Umformgrad [40, 41] beeinflusst. 
 
Abb. 2.6: Verlauf der Gibbs-Energie G über der Temperatur für die beiden Phasen α und γ (a) 
und Verlauf der Energiedifferenz ∆Gα→γ über der Temperatur für verschiedene austeni-
tische Stähle (b). (a) modifiziert nach [60], (b) aus [40]. 
Um eine Aussage über den Rückumwandlungsmechanismus zu treffen ist es demnach 
entscheidend abzuschätzen, bei welcher Temperatur die Energiedifferenz ∆Gα→γ den Wert 
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von -500 J/mol erreicht. Nach Tomimura et al. [55] kann der Verlauf von ∆Gα→γ in Abhän-
gigkeit der Temperatur für Cr-Ni Stähle wie folgt berechnet werden: 
∆𝐺𝐺𝛼𝛼→𝛾𝛾(𝐽𝐽 𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚⁄ ) = 10−2∆𝐺𝐺𝐹𝐹𝐹𝐹
𝛼𝛼→𝛾𝛾(100 − 𝐶𝐶𝐶𝐶 − 𝑁𝑁𝑁𝑁) − 97.5𝐶𝐶𝐶𝐶 + 2.02𝐶𝐶𝐶𝐶2 − 108.8𝑁𝑁𝑁𝑁
+ 0.52𝑁𝑁𝑁𝑁2 − 0.05𝐶𝐶𝐶𝐶𝑁𝑁𝑁𝑁
+ 10−3𝑇𝑇(73.3𝐶𝐶𝐶𝐶 − 0.67𝐶𝐶𝐶𝐶2 + 50.2𝑁𝑁𝑁𝑁 − 0.84𝑁𝑁𝑁𝑁2 − 1.51𝐶𝐶𝐶𝐶𝑁𝑁𝑁𝑁) 
(2.1) 
wobei ∆𝐺𝐺𝐹𝐹𝐹𝐹
𝛼𝛼→𝛾𝛾 die Energiedifferenz in reinem Eisen (nach [61]), T die Temperatur in Kelvin 
und Cr und Ni die jeweiligen Gehalte in Gew.-% darstellen. Zur Anwendung dieser Glei-
chung bei abweichenden Legierungssystemen mit weiteren Legierungselementen schlu-
gen Somani et al. [40] die Verwendung von folgenden Cr und Ni Äquivalenten vor: 
 𝑁𝑁𝑁𝑁ä𝑞𝑞,𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆 = 𝑁𝑁𝑁𝑁 + 0,6𝑀𝑀𝑀𝑀 + 20𝐶𝐶 + 4𝑁𝑁 − 0,4𝑆𝑆𝑁𝑁 (2.2) 
und 
 𝐶𝐶𝐶𝐶ä𝑞𝑞,𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆 = 𝐶𝐶𝐶𝐶 + 4,5𝑀𝑀𝑚𝑚 (2.3) 
Die sich daraus ergebenden Verläufe sind für verschiedene austenitische Stähle in Abb. 
2.6b dargestellt. Die Kurven verlaufen qualitativ recht ähnlich, sind jedoch durch eine Ver-
schiebung nach oben bzw. unten gekennzeichnet. Die Energiedifferenz von -500 J/mol 
wird in allen Fällen erreicht, allerdings unterscheiden sich die zugehörigen kritischen 
Temperaturen teils deutlich. Während Letztere für die beiden Stähle mit 16 Gew.-% Cr 
und 10 Gew.-% Ni bei etwa 900 K liegt, wird die nötige Energiedifferenz im Falle des 
Stahls AISI 301LN und der stickstofflegierten Variante 17/7N erst bei etwa 1020 K erreicht. 
Auffallend ist zudem, dass die kritische Temperatur der Legierung AISI 301 im Vergleich 
zur Legierung AISI 301LN etwa 80 K niedriger liegt und die Neigung zur martensitischen 
Rückumwandlung demnach höher sein sollte. Folgerichtig wurde diese für die Variante 
AISI 301 von Misra et al. [51] beobachtet, während der Stahl AISI 301LN typischerweise 
über den diffusionsgesteuerten Mechanismus rückumwandelt [38, 59]. 
Zusätzlich zu den bisherigen Überlegungen ist die Aufheizrate während des Reversion 
Annealing von Relevanz, wenn die Aktivierung des Rückumwandlungsmechanismus be-
trachtet wird. Wie Abb. 2.7 zu entnehmen ist, steigt die Wahrscheinlichkeit einer diffusi-
onsgesteuerten Rückumwandlung mit abnehmender Aufheizrate [55, 60, 62]. Die Ursache 
für dieses Verhalten wurde bereits in Zusammenhang mit Abb. 2.6a besprochen und liegt 
darin begründet, dass der diffusionsgesteuerte Mechanismus bereits bei niedrigeren Tem-
peraturen aktiviert werden kann. Bei hohen Aufheizraten steht für diesen Mechanismus 
jedoch nicht genügend Zeit zur Verfügung bevor die 𝑑𝑑𝑠𝑠′ - bzw. 𝑑𝑑𝑓𝑓′ -Temperatur erreicht 
wird, weshalb die martensitische Phasenumwandlung ausgelöst wird. Allerdings ist zu 
beachten, dass Abb. 2.7 eine exemplarische Darstellung ist und sicherlich keine derart 
strikte Trennung zwischen den beiden Mechanismen vorliegt. Hingegen wird bei be-
stimmten Aufheizraten und Temperaturen ein Mix beider Mechanismen auftreten, wie er 
in der Literatur bereits beobachtet wurde [56, 63, 64]. 
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Abb. 2.7: Einfluss der Aufheizrate während des Reversion Annealing auf den Rückumwand-
lungsmechanismus. Aus [60, 62]. 
Auch der Umformgrad während der Kaltumformung beeinflusst den Rückumwand-
lungsmechanismus. Ein steigender Umformgrad erhöht die Anzahl der potentiellen 
Keimbildungsstellen und beschleunigt die Kinetik der diffusionsgesteuerten Rückum-
wandlung. Infolgedessen startet Letztere bereits bei geringeren Temperaturen und läuft 
insgesamt schneller ab [38, 44, 57]. 
Nicht abschließend geklärt ist hingegen der Einfluss von Carbiden und Nitriden auf den 
Rückumwandlungsmechanismus. Vermutlich spielt der Zeitpunkt der Ausscheidungsbil-
dung in diesem Zusammenhang eine wesentliche Rolle, d. h. ob sie vor, nach oder wäh-
rend der Rückumwandlung stattfindet. Tomimura et al. [65] berichten für den Fall der 
vorausgehenden Carbidbildung von einer Beschleunigung des diffusionsgesteuerten Me-
chanismus, da die Ausscheidungen als zusätzliche Keimbildungsstellen dienen. Für die 
diskontinuierliche Rekristallisation in deformiertem Austenit ist ein solcher Effekt ab einer 
bestimmten Größe der Ausscheidungen bereits bekannt und wird als Particle Stimulated 
Nucleation bezeichnet [66, 67]. Gleichzeitig wird die martensitische Phasentransformation 
durch Carbide gehemmt [65]. Durch das Abbinden von Kohlenstoff in den Carbiden sinkt 
der Kohlenstoffgehalt der Matrix und die kritische Temperatur für die martensitische Um-
wandlung wird zu höheren Werten verschoben. Nichtsdestotrotz fanden Misra et al. [53] 
in ihren Untersuchungen keinen Einfluss von Ausscheidungen auf den Rückumwand-
lungsmechanismus, sondern beobachteten trotz deren Existenz die Aktivierung des mar-
tensitischen Mechanismus [51, 53]. Allerdings wurden während des Reversion Annealing 
hohe Aufheizraten von 200 °C/s realisiert, weshalb die Ausscheidungsbildung womöglich 
erst nach erfolgter Rückumwandlung stattfand. 
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Abb. 2.8: Rückumwandlungs-Temperatur-Zeit-Diagramme. Übersicht über die Einflussgrößen 
auf den Rückumwandlungsmechanismus (a) und über verschiedene Wärmebehand-
lungsstrategien und die jeweils aktivierten Mechanismen (b). (b) aus [37]. 
Abb. 2.8a gibt einen Überblick über die Einflussgrößen, die den Rückumwandlungsme-
chanismus bestimmen. Abgebildet sind ein fiktiver Temperatur-Zeit Verlauf einer Wär-
mebehandlung (rote Linien), die zeitunabhängigen 𝑑𝑑𝑠𝑠′ - und 𝑑𝑑𝑓𝑓′ -Temperaturen (blau) so-
wie die Kurven für den Start (As) und das Ende (Af) der diffusionsgesteuerten Rückum-
wandlung (grün). Ein steigender Umformgrad verschiebt letztere nach unten links [38, 44, 
57]. Zusätzlich hat die chemische Zusammensetzung einen gewissen Einfluss auf deren 
Lage. Ganz wesentlich ist die Legierungszusammensetzung für die 𝑑𝑑𝑠𝑠′ - und 𝑑𝑑𝑓𝑓′ -Tempera-
turen der martensitischen Phasenumwandlung und verschiebt diese nach oben bzw. un-
ten. Der Temperatur-Zeit-Verlauf des Reversion Annealing wird von der Aufheizrate, der 
Maximaltemperatur und der Haltezeit bestimmt. Abb. 2.8b zeigt beispielhaft die Auswir-
kungen verschiedener Wärmebehandlungsstrategien durch die Variation dieser drei Pa-
rameter. Steigt die Temperatur über 𝑑𝑑𝑓𝑓′ , bevor die As-Linie geschnitten wird, findet aus-
schließlich eine martensitische Phasenumwandlung statt (Wärmebehandlungsstrategien 
1+2). Bleibt die Maximaltemperatur hingegen unterhalb von 𝑑𝑑𝑠𝑠′  wird bei hinreichend lan-
ger Haltezeit die diffusionsgesteuerte Rückumwandlung ausgelöst (Strategien 3+4). Eine 
vollständige Rückumwandlung durch eine Mischform aus beiden Mechanismen wird 
hingegen durch das Aufheizen zwischen 𝑑𝑑𝑠𝑠′  und 𝑑𝑑𝑓𝑓′  in Kombination mit einer Haltezeit bis 
zum Überschreiten der Af-Linie erreicht (Strategie 5). 
2.2.3. Mikrostruktur nach dem TMCP 
Wie bereits im vorangegangenen Kapitel kurz erwähnt, ist die Kinetik der Schritte (ii) und 
(iii) des martensitischen Rückumwandlungsmechanismus abhängig vom Grad der Kalt-
umformung [40, 41] sowie von der Maximaltemperatur [40, 55] und der Haltezeit [40, 51] 
während des Reversion Annealing. Da diese Abhängigkeiten ebenso auf den diffusions-
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gesteuerten Mechanismus zutreffen, wird die aus dem TMCP hervorgehende Mikrostruk-
tur entscheidend von diesen drei Faktoren beeinflusst. Nach vollständiger Rückumwand-
lung und Rekristallisation wird eine Kornfeinung im Sinne einer möglichst geringen Aus-
tenitkorngröße generell durch einen hohen Umformgrad und geringe Wärmebehand-
lungstemperaturen begünstigt. 
Darüber hinaus ist die Maximaltemperatur ein wesentliches Kriterium, um ein Korn-
wachstum im Anschluss an die Rekristallisation zu hemmen. Bis etwa 700 °C wird meist 
kein signifikantes Kornwachstum beobachtet [37, 68, 69] solange die Korngröße nicht 
deutlich geringer als 1 µm ist. Bei höheren Temperaturen wird das Ausmaß des Korn-
wachstums neben der Temperatur selbst auch von der Haltezeit beeinflusst [37, 68–70]. Je 
höher die Haltezeit und Temperatur, desto ausgeprägter ist das Kornwachstum und desto 
höher ist die resultierende Korngröße. Eine Möglichkeit, das Kornwachstum auch bei hö-
heren Temperaturen zu verlangsamen, ist das Zulegieren kleiner Mengen an Niob oder 
Titan [37, 68]. Diese haben eine höhere Kohlenstoffaffinität als Chrom und bilden Carbide, 
die dem Kornwachstum entgegenwirken. 
2.2.4. Einfluss des TMCP auf die quasi-statischen mechanischen Eigenschaften 
Das zentrale Ziel der TMCP-Behandlung bei austenitischen Stählen ist die Verbesserung 
der mechanischen Eigenschaften und dabei insbesondere die Erhöhung der üblicherweise 
recht geringen Fließgrenze, vgl. [71]. Abb. 2.9a zeigt von Weidner et al. [41] aufgenom-
mene Spannungs-Dehnungs-Kurven für verschiedene Materialzustände eines 16Cr-6Mn-
6Ni Stahls. Die Festigkeitskennwerte sind im Vergleich zum Gusszustand signifikant er-
höht und mit Variation der Wärmebehandlungsstrategie können verschiedene Festig-
keits-Duktilitäts-Kombinationen eingestellt werden. Letztere ergeben sich aus unter-
schiedlichen Gefügezusammensetzungen aus verbliebenem α‘-Martensit, deformiertem 
Austenit und rückumgewandeltem Austenit sowie deren Beschaffenheit [37, 41]. Ein ganz 
wesentliches Kriterium ist dabei die Korngröße des rückumgewandelten bzw. rekristalli-
sierten Austenits. Deren Einfluss auf die Fließgrenze σy kann auch für austenitische Stähle 
mithilfe der Hall-Petch Beziehung [72] beschrieben werden: 




wobei d die Korngröße, σ0 die Fließgrenze eines Vielkristalls mit „unendlich“ großen Kör-
nern und k die Hall-Petch Konstante darstellen. Diese ist exemplarisch für den von Weid-
ner et al. [41] untersuchten 16Cr-6Mn-6Ni Stahl in Abb. 2.9b dargestellt. Demnach ist ein 
deutlicher Anstieg der Fließgrenze mit abnehmender Korngröße zu verzeichnen. Wäh-
rend diese grundsätzliche Tendenz immer wieder beobachtet wurde und unstrittig ist, 
schwanken die Angaben für die Hall-Petch Parameter austenitischer Stähle stark [41, 64, 
73–81]. Die Hall-Petch Konstante k wird mit Werten zwischen 0,24 MPa√𝑚𝑚  [76] und 
2.2. Ultrafeinkörnige austenitische Stähle 15 
1,6 MPa√𝑚𝑚 [77] angegeben. Die Abweichungen haben unterschiedliche Ursachen wie ver-
schiedene Ansätze zur Bestimmung der durchschnittlichen Korngröße oder die Nichtbe-
rücksichtigung unterschiedlicher Gefügebestandteile. 
 
Abb. 2.9: Spannungs-Dehnungs-Kurven für verschiedene TMCP-Behandlungen (a) und Fließ-
grenze und Härte in Abhängigkeit der Korngröße (b) für einen 16Cr-6Mn-6Ni Stahl. 
Aus [41]. 
2.2.5. Einfluss der Korngröße auf die α‘-Martensitbildung 
Der Einfluss der Korngröße auf die α‘-Martensitbildung wird in der Literatur kontrovers 
diskutiert. Während weitgehende Einigkeit darüber besteht, dass die Neigung zur Bil-
dung von athermischem α‘-Martensit mit abnehmender Korngröße abnimmt [82–84], ist 
dieser Zusammenhang für den deformationsinduzierten Mechanismus umstritten. Nur 
wenige Autoren, wie Matsuoka et al. [83], zweifeln eine Korngrößenabhängigkeit der Pha-
senumwandlung während der Verformung generell an. Allerdings gibt es einige Studien, 
die von steigenden α‘-Martensitgehalten in ultrafeinkörnigen Materialzuständen und da-
mit von einer Umkehrung des Trends für Korngrößen unterhalb von 1 µm berichten [40, 
85–87]. Maréchal [87] ging bei seinen Untersuchungen noch davon aus, dass die Ursache 
im Wandel des Nukleationsmechanismus zu finden ist. Während die α‘-Martensitbildung 
üblicherweise innerhalb des Kornvolumens und bevorzugt innerhalb von Deformations-
bändern auftritt [1, 3, 6, 21], postulierte er für ultrafeine Körner eine Nukleation an Korn-
grenzen in Abwesenheit von ε-Martensit [87], vgl. auch [86, 88, 89]. Aktuellere Studien 
[85, 90] deuten jedoch darauf hin, dass die Austenitstabilität der ultrafeinkörnigen Zu-
stände für kohlenstoff- und stickstofflegierte Stähle entscheidend durch die Bildung von 
Ausscheidungen beeinflusst wird. Bei den relativ niedrigen Reversion Annealing Tempe-
raturen, bei denen die ultrafeinen Korngrößen bevorzugt entstehen, bilden sich Carbide 
und Nitride, die der Stahlmatrix die austenitstabilisierenden Elemente Kohlenstoff und 
Stickstoff entziehen. Dadurch steigt die Neigung zur Bildung von α‘-Martensit [85, 90]. 
Dieser Effekt wurde von Maréchal [87], der den stickstofflegierten Stahl AISI 301LN un-
tersuchte, jedoch nicht berücksichtigt. 
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Ungeachtet dessen ist die Ausscheidungsbildung vermutlich nicht die einzige Ursache für 
eine erhöhte α‘-Martensitbildung im Falle ultrafeinkörniger Zustände. So wird auch eine 
hohe Versetzungsdichte im zurückgebliebenen Austenit als potentieller Einflussfaktor ge-
sehen, wenn dessen Rekristallisation noch nicht vollständig abgeschlossen ist [86]. Zudem 
können die Beobachtungen von Böhner et al. [91] an einem Stahl vom Typ 304L nicht über 
Ausscheidungsprozesse erklärt werden. Letzterer enthält nur sehr geringe Kohlenstoff- 
und Stickstoffgehalte. Zudem wurde anstatt einer TMCP-Behandlung ein ECAP-Prozess 
bei 400 °C durchgeführt, um den ultrafeinkörnigen Zustand herzustellen. Dementspre-
chend kann eine Absenkung der Austenitstabilität durch Ausscheidungsbildung ausge-
schlossen werden. Trotzdem wurde im Zugversuch eine deutlich höhere α‘-Martensitbil-
dung gegenüber dem grobkörnigen Zustand beobachtet [91]. Böhner et al. [91] führen dies 
einerseits auf die Zunahme an geeigneten Nukleationsorten durch die zurückgebliebene 
hohe Versetzungsdichte aufgrund des ECAP-Prozesses zurück. Andererseits wird den ho-
hen Missorientierungen an den Korngrenzen, die lokale Dehnungserhöhungen verursa-
chen, ein zusätzlicher Beitrag zugeschrieben [91]. 
Ungeachtet dieser unterschiedlichen Beobachtungen gibt es für die Hemmung der defor-
mationsinduzierten α‘-Martensitbildung durch abnehmende Korngrößen bisweilen ver-
schiedene Erklärungsansätze. Für einige Zeit wurde der Anstieg der Energie der elasti-
schen Dehnung durch die Phasentransformation als mögliche Ursache diskutiert [92–95]. 
Dieses Modell wurde ursprünglich von Takaki et al. [82] für die athermische α‘-Marten-
sitbildung entwickelt und später auch auf den deformationsinduzierten Mechanismus an-
gewendet [92–95]. Dabei wird davon ausgegangen, dass in Körnern ausreichender Größe 
eine Vielzahl von α‘-Martensitvarianten gebildet werden. Die infolge der Phasentransfor-
mation auftretenden anisotropen Gestaltänderungen einzelner Varianten kompensieren 
sich dabei zu großen Teilen aufgrund einer Multi-Varianten-Transformation. Die benö-
tigte Energie der elastischen Dehnung ist vergleichsweise gering [82]. Mit abnehmender 
Korngröße sinkt die Möglichkeit, viele verschiedene α‘-Martensitvarianten nebeneinan-
der zu bilden, da nicht genug Platz vorhanden ist [92, 93, 95]. Demgegenüber steigt die 
Wahrscheinlichkeit, dass nur eine Variante in dem jeweiligen Korn ausgebildet wird. In 
diesem Fall erfolgt keine Kompensation der Gestaltänderung und die zur Bildung des α‘-
Keims notwendige Energie der elastischen Dehnung ∆EV ist deutlich höher als bei der 

















wobei Ei und ε i die Elastizitätsmoduli und elastischen Dehnungen in den jeweiligen Git-
terebenen und x die Größe des α‘-Keims sind. Demzufolge steigt die erforderliche Energie 
∆EV mit abnehmender Korngröße an und behindert somit die Bildung von α‘-Martensit 
[92–95]. Dieser Ansatz wird in Kapitel 5.2.3 allerdings kritisch hinterfragt und ist in dieser 
Form für die deformationsinduzierte Phasentransformation wohl als nicht zutreffend zu 
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bewerten, vgl. [83]. Nichtsdestotrotz wird er auch in aktueller Literatur als Begründung 
herangezogen [96]. 
Jin et al. [97] postulieren hingegen eine steigende Austenitstabilität aufgrund der zuneh-
menden Festigkeit des Austenits mit abnehmender Korngröße. Demnach wirkt die Fes-
tigkeitssteigerung der Scherung während der Phasentransformation entgegen und hemmt 
diese [97]. Darüber hinaus wird eine Reduzierung der Korngröße hochmanganhaltiger 
Stähle mit einer Erhöhung von deren scheinbarer SFE in Verbindung gebracht [98–100]. 
Diese beeinflusst die Aufspaltung der Versetzungen in Shockley-Partialversetzungen und 
die Bildung von ε-Martensit [98–100]. Daher ist die Beeinflussung der α‘-Martensitbildung 
naheliegend und sollte als möglicher Einflussfaktor berücksichtigt werden, vgl. [37]. 
2.3. Additive Fertigung 
Der Fokus dieses Kapitels liegt auf der pulverbettbasierten additiven Fertigungstechnolo-
gie des Electron Beam Melting (EBM), vgl. [101]. Nach einer kurzen Erläuterung des Pro-
zesses wird auf materialbezogene Problemstellungen eingegangen. Zum Abschluss wer-
den aktuelle Erkenntnisse von Günther et al. [9, 10, 102, 103] über die Prozessierung des 
auch in dieser Arbeit verwendeten 16Cr-7Mn-6Ni Stahlpulvers mittels EBM vorgestellt. 
2.3.1. Funktionsweise des Electron Beam Melting 
Vor dem eigentlichen Bauprozess muss der EBM-Maschine ein mittels spezieller Software 
angepasstes CAD-Modell der additiv zu fertigenden Komponente zur Verfügung gestellt 
werden, Abb. 2.10a. Im Anschluss wird die Komponente ausgehend von einer Startplatt-
form schichtweise aufgebaut. Dabei werden für jede Schicht die in Abb. 2.10b dargestell-
ten vier aufeinanderfolgenden Schritten (i)-(iv) wiederholt. Zunächst wird eine dünne 
Pulverschicht aufgetragen, die daraufhin durch einen stark defokussierten Elektronen-
strahl vorgeheizt wird. Dabei wird das Pulver minimal versintert, um eine Aufwirbelung 
durch elektrostatische Aufladung im nachfolgenden Schritt zu vermeiden, vgl. [104]. In 
 
Abb. 2.10: Schematische Darstellung der Prozessschritte des EBM-Verfahrens. Aus [10]. 
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diesem wird das Pulver selektiv in den Bereichen aufgeschmolzen, die durch die Geomet-
rie der Komponente für die jeweilige Schicht vorgegeben sind. Danach wird die Startplatt-
form abgesenkt, um das Pulver für die nachfolgende Schicht auftragen zu können. Diese 
Schritte werden wiederholt, bis die Komponente mit dem Abschluss der letzten Schicht 
vollständig gefertigt wurde. 
Der Bauprozess ist gekennzeichnet durch die Wahl der Parameter. Wichtige Einflussfak-
toren sind die Beschleunigungsspannung UA, der Strahlstrom IB, die Scangeschwindigkeit 
vs, der Hatchabstand l und die Schichtdicke tL. Aus diesen kann der Energieeintrag pro 
Volumenelement Evol wie folgt berechnet werden: 
 𝐸𝐸𝑣𝑣𝑆𝑆𝑣𝑣 =
𝐼𝐼𝐵𝐵 ∙ 𝑈𝑈𝐴𝐴
𝑣𝑣𝑠𝑠 ∙ 𝑚𝑚 ∙ 𝑡𝑡𝐿𝐿
 (2.6) 
2.3.2. Herausforderungen der additiven Fertigung 
Im Folgenden wird nicht auf die Aspekte der Produktivität, Standardisierung, Prozesssta-
bilität, Reproduzierbarkeit oder andere prozessbezogene Herausforderungen eingegan-
gen, das diese nicht Gegenstand der Untersuchungen waren. Stattdessen liegt das Augen-
merk auf der Bauteilqualität hinsichtlich Mikrostruktur, Porosität und Oberflächenrauig-
keit. 
Mittels EBM oder SLM gefertigte austenitische Stähle sind üblicherweise durch eine aniso-
trope Mikrostruktur gekennzeichnet [105–114]. Diese kommt in sehr großen, stark ge-
streckten kolumnaren Körnern zum Ausdruck [105–108, 110–112], die meist eine ausge-
prägte 〈001〉 Textur in Baurichtung des Prozesses aufweisen [106, 107, 111–114]. Prinzipiell 
hängen die Morphologie und die kristallographische Ausrichtung der Mikrostruktur 
beim Übergang der Schmelze zum Festkörper von der Erstarrungsgeschwindigkeit R so-
wie der Stärke und der Richtung des Temperaturgradienten GT ab [115, 116]. Der Quotient 
aus GT und R bestimmt die Art der Erstarrung. Niedrige Werte ergeben üblicherweise eine 
äquiaxiale Kornstruktur, während ein Anstieg des Quotienten ein kolumnares Gefüge för-
dert. Das Produkt aus GT und R bestimmt hingegen die Feinheit des sich ausbildenden 
Gefüges in Form von Dendriten und Korngrößen. Hohe Werte bedingen geringe Korn-
größen und Dendritenarmabstände und umgekehrt. Die kristallographische Ausrichtung 
der Körner wird maßgeblich vom thermischen Gradienten bestimmt. Kubisch-flächen-
zentrierte Metalle erstarren bevorzugt entlang ihrer 〈001〉 Richtungen, da dies die am 
schnellsten wachsende Richtung während der Erstarrung ist [109, 112, 113, 115, 116]. 
Ergibt sich ein in Baurichtung orientierter Temperaturgradient, stellen sich bei hinrei-
chend geringen Erstarrungsgeschwindigkeiten die angesprochenen stark gestreckten Kör-
ner mit einer 〈001〉 Textur ein. Während der Gradient global durch die Wärmeableitung 
über die Startplatte definiert ist, hängt er lokal stark von der Schmelzbadgeometrie und 
damit von den Strahlparametern ab [113]. 
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Abb. 2.11: EBSD-Orientierungsdarstellungen austenitischer Stähle nach der additiven Fertigung 
mittels EBM. Längs- (a) und Querschliff (b) eines Stahls vom Typ AISI 316L sowie 
Längsschliff (c) und dazugehörige inverse Polfiguren (d) eines 16Cr-7Mn-9Ni Stahls. 
BD: Baurichtung. (a,b) aus [105]. 
Mithilfe dieser Kenntnisse konnte über die Variation von Strahlparametern und Scanstra-
tegie die Kornform und -größe sowie die Texturausbildung des Stahls AISI 316L bei der 
Prozessierung mittels SLM in gewissen Grenzen beeinflusst werden [108, 109, 112]. Für 
das EBM-Verfahren ist über diese Möglichkeit nur für die Nickelbasis-Superlegierung In-
conel 718 berichtet worden [117], nicht aber für austenitische Stähle. Stattdessen dominiert 
in Letzteren für gewöhnlich eine kolumnare Kornstruktur mit klarer Vorzugsorientierung 
[105–107]. Abb. 2.11a-b zeigt beispielhaft die mikrostrukturelle Anisotropie des Stahls 
AISI 316L in Form von EBSD-Orientierungsdarstellungen. Die Körner sind mehrere hun-
dert Mikrometer groß und stark in Baurichtung gestreckt. Darüber hinaus ist insbesondere 
im Querschliff (Abb. 2.11b) die starke kristallographische Vorzugsorientierung erkennbar. 
Das Gefüge des 16Cr-7Mn-9Ni Stahls in Abb. 2.11c weist die gleichen Merkmale auf, wo-
bei die Kornform noch etwas stärker gestreckt erscheint. Auch die kristallographische 
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Ausrichtung in Baurichtung ist mit einer maximalen Texturintensität von über 10 sehr 
stark durch die 〈001〉 Richtung dominiert (Abb. 2.11d, inverse Polfigur für [100]). Auch die 
Transversal- und Normalenrichtung weisen eine klare 〈001〉 Vorzugsorientierung auf. Die 
Mikrostruktur des 16Cr-7Mn-9Ni Stahls ist demnach sowohl in ihrer Morphologie als 
auch in ihrer Kristallographie stark anisotrop. 
Für die meisten technischen Anwendungen ist eine derart ausgeprägte Anisotropie uner-
wünscht, da infolgedessen auch die mechanischen Eigenschaften einer Richtungsabhän-
gigkeit unterworfen sind [111, 112]. Die Variation der Mikrostruktur über die Strahlpara-
meter, wie sie für den SLM-Prozess gezeigt wurde [108, 109, 112], bietet zwar einerseits 
die Möglichkeit gradierte Bauteile herzustellen, wirkt sich jedoch andererseits negativ auf 
die Robustheit, Reproduzierbarkeit und Zuverlässigkeit des Prozesses aus. Daher bestand 
die Herausforderung, einen austenitischen Stahl zu designen, der nach der additiven Fer-
tigung und insbesondere nach dem EBM-Prozess eine isotrope Mikrostruktur aufweist. 
Wie von Günther et al. [9, 10] berichtet, konnte dieses Ziel durch den in dieser Arbeit un-
tersuchten 16Cr-7Mn-6Ni Stahl erreicht werden, siehe nachfolgendes Kapitel 2.3.3. 
 
Abb. 2.12: Defekte auf der Bruchfläche zweier Ermüdungsproben aus dem Stahl AISI 316L, die per 
SLM parallel (a) bzw. senkrecht (b) zur Baurichtung gefertigt wurden. Aus [118]. 
Eine zweite Herausforderung stellen die durch den additiven Prozess in das Material ein-
gebrachten Defekte dar, wie sie beispielhaft in Abb. 2.12 dargestellt sind. Wie an In-
conel 718 nachgewiesen, muss etwa die drei- bis vierfache Schichtdicke aufgeschmolzen 
werden, um Anbindungsfehler zwischen den Schichten bzw. unaufgeschmolzenes Pulver 
zu vermeiden [101, 119]. Auch für den Stahl AISI 316L sind derartige Defekte für den SLM 
[108, 118, 120–125] und den EBM [105] Prozess bekannt. Ist die Energieeinbringung zu 
gering, können beispielsweise so genannte Lack of Fusion-Defekte wie in Abb. 2.12a ent-
stehen. Durch die Optimierung der Bauparameter kann die Anzahl an Defekten zwar ver-
ringert [108], deren Bildung aber nie ganz ausgeschlossen werden. Insbesondere unter 
zyklischer Beanspruchung wirken sich derartige Defekte negativ auf die mechanischen 
Eigenschaften aus, siehe Kapitel 2.4.3. Nach Leuders et al. [126] sind besonders Werkstoffe 
geringer Duktilität betroffen, während die Spannungsspitzen, die infolge der Kerbwir-
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kung entstehen, in austenitischen Stählen wie dem AISI 316L durch plastische Verfor-
mung stärker abgebaut werden. Poren in einer Größenordnung von wenigen Mikrome-
tern sind daher in der Regel nicht versagensrelevant [126]. 
2.3.3. Electron Beam Melting eines austenitischen 16Cr-7Mn-6Ni Stahls 
Die Prozessierung des in dieser Arbeit untersuchten 16Cr-7Mn-6Ni Stahls über das EBM 
Verfahren und die sich daraus ergebende Mikrostruktur wurden bereits ausführlich von 
Günther et al. [9, 10, 102, 103] analysiert. Das Gefüge der additiv gefertigten und 
20×20×35 mm3 großen Quader aus [9, 10] ist in Form einer EBSD-Orientierungsdarstellung 
in Abb. 2.13a dargestellt. Im Gegensatz zu den Legierungen AISI 316L und 16Cr-7Mn-9Ni 
(siehe Kapitel 2.3.2) weist der Stahl eine äußerst feinkörnige, äquiaxiale Mikrostruktur auf. 
Die durchschnittliche Korngröße beträgt 20 µm bei einem Streckungsverhältnis (siehe Ka-
pitel 3.4.2) von 0,52 [9]. Zudem ist die kristallographische Ausrichtung der Körner nahezu 
regellos, wie den inversen Polfiguren in Abb. 2.13b entnommen werden kann. Die Aus-
richtung in 〈001〉 Richtung entlang der Baurichtung, die für die beiden oben vorgestellten 
austenitischen Stähle stark bevorzugt wurde, ist in diesem Fall mit einer Texturintensität 
nahe 1 kaum erhöht (inverse Polfigur der [100] Richtung in Abb. 2.13b). Die maximale 
Texturintensität beträgt lediglich 1,6. Die Mikrostruktur ist folglich sowohl in ihrer Mor-
phologie als auch in ihrer Kristallographie isotrop [9, 10]. 
 
Abb. 2.13: EBSD-Orientierungsdarstellung des per EBM prozessierten 16Cr-7Mn-6Ni Stahls (a) 
und dazugehörige inverse Polfiguren (b). Baurichtung ist vertikal. Nach [9]. 
Die Ursache für diese mikrostrukturelle Isotropie wird in dem Zusammenspiel aus der 
primär-ferritischen Erstarrung dieser Legierung und der prozessinhärenten Wärmebe-
handlung des EBM-Prozesses gesehen, wodurch sich wiederholte Festkörper-Phasenum-
wandlungen ergeben [9, 10]. Abb. 2.14a zeigt das mittels Thermo-Calc ermittelte Gleich-
gewichtsphasendiagramm des Stahls in Abhängigkeit des Mangangehalts [9]. Daraus 
kann für Mangangehalte ≤ 7 Gew.-% eine ferritische Erstarrung aus der Schmelze abgelei-
tet werden. Sinkt die Temperatur, wandelt ein zunehmender Anteil in die kubisch-flä-
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chenzentrierte Phase um, bis schließlich das gesamte Volumen austenitisch ist. Dement-
sprechend durchläuft das Material die Phasengebiete bcc → bcc + fcc → fcc (bcc: body-
centered cubic; fcc: face-centered cubic). Durch den schichtweisen Aufbau des EBM-Pro-
zesses kühlt das Material nach dem Erschmelzen zunächst ab, wird aber durch die nach-
folgenden Schichten immer wieder mit aufgeheizt [9, 10]. Diese prozessinhärente Wärme-
behandlung ist schematisch in Abb. 2.14b dargestellt. Es ergeben sich regelmäßige Tem-
peraturzyklen, deren mittlere Temperatur mit der Zeit bzw. mit jeder weiteren Schicht 
abnimmt. Infolgedessen durchläuft das Temperatur-Zeit-Profil (Abb. 2.14b) mehrmals die 
verschiedenen Phasenbereiche, d. h. kreuzt mehrmals die Phasengrenzlinien. Zusätzlich 
ist jeder Zyklus überlagert von weiteren Temperaturschwankungen, die durch die be-
nachbarten Scanpfade derselben Schicht entstehen (in Abb. 2.14b nicht dargestellt) und 
somit ebenfalls zu einem Überschreiten der Phasengrenzlinien führen können, vgl. [101]. 
Dabei ist zu beachten, dass die Bedingungen während des EBM-Prozesses durch die 
schnellen Auf- und Abkühlraten keinem Gleichgewichtszustand entsprechen, wie er dem 
Phasendiagramm (Abb. 2.14a) zugrunde liegt. Trotzdem wird davon ausgegangen, dass 
es durch diese prozessinhärente Wärmebehandlung zu mehrmaligen Phasenumwandlun-
gen im Material kommt [9, 10]. Diese Phasenumwandlungen wirken der Ausbildung stark 
gestreckter Körner und einer ausgeprägten Textur entgegen und führen zu der isotropen 
Mikrostruktur des 16Cr-7Mn-6Ni Stahls nach dem EBM-Prozess [9, 10]. Neben dem vor-
liegenden Stahl ist dieser Effekt auch für Titanlegierungen beobachtet worden [127, 128]. 
Den speziell für die additive Fertigung entwickelten Legierungen wurde Kupfer [127] 
bzw. Lanthan [128] zugefügt, um Phasenumwandlungen infolge spezifischer Temperatur-
Zeit-Verläufe hervorzurufen und eine isotrope Mikrostruktur zu erzeugen. In der mit Lan-
than legierten Variante werden die ersten α-Titan Körner im Zuge einer peritektischen 
Reaktion gebildet (L1+β→α), bei etwas niedrigeren Temperaturen findet die Phasenum-
wandlung schließlich rein aus dem β-Titan statt (β→α) [128]. 
 
Abb. 2.14: Gleichgewichtsphasendiagramm eines 16Cr-xMn-6Ni Stahls (a) und schematische 
Darstellung der prozessinhärenten Wärmebehandlung durch den schichtweisen EBM-
Prozess. Aus [9]. 
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Die Kornfeinung durch die prozessinhärente Wärmebehandlung ist schwächer ausge-
prägt, wenn die EBM-Komponente kurz vor der Fertigstellung steht und nur noch wenige 
nachfolgende Schichten ergänzt werden. Günther et al. [9, 10] beobachteten für die Körner 
der obersten Schichten der gefertigten Quader eine leichte Streckung entlang der Baurich-
tung, was sich in einem reduziertem Streckungsverhältnis von 0,35 widerspiegelte [9, 10]. 
Nochmals deutlich stärker fiel die Streckung für die obersten Schichten eines einzelnen 
Scanpfades (Single Track) aus [9, 10]. Zusätzlich zu der begrenzten Anzahl an Tempera-
turzyklen durch nachfolgende Schichten kommt in diesem Fall das Fehlen benachbarter 
Scanpfade und deren Wärmeeinwirkung zum Tragen [9, 10]. Demensprechend erfolgen 
weniger Phasenumwandlungen, was zu der stärkeren Anisotropie der Körner führt. Ins-
gesamt zeigen diese Ergebnisse, dass sowohl nachfolgende Schichten, als auch benach-
barte Scanpfade einen entscheidenden Einfluss auf die Effektivität der prozessinhärenten 
Wärmebehandlung und damit der Kornfeinung haben. Nichtsdestotrotz basiert die Iso-
tropie nach der additiven Fertigung auf dem Legierungsdesign, das eine primär-ferriti-
sche Erstarrung bewirkt. Diese im Material angelegte Eigenschaft ist daher als robuster zu 
bewerten als isotrope Gefüge, die ausschließlich infolge spezieller Scanstrategien einge-
stellt werden können. 
2.4. Kenntnisstand zur Materialermüdung 
Dieses Kapitel fasst den aktuellen Kenntnisstand zur Materialermüdung für die in dieser 
Arbeit relevanten Bereiche zusammen. Zu Beginn wird auf das allgemeine Verhalten me-
tastabiler austenitischer Stähle unter zyklischer Beanspruchung eingegangen. Anschlie-
ßend werden die speziellen Merkmale des Ermüdungsverhaltens ultrafeinkörniger bzw. 
additiv gefertigter Werkstoffe vorgestellt. 
2.4.1. Ermüdungsverhalten austenitischer Stähle 
Analog zur quasi-statischen Verformung ist auch das Wechselverformungsverhalten aus-
tenitischer Stähle stark abhängig von den aktivierten Verformungsmechanismen und da-
mit der SFE des Materials. Darüber hinaus nehmen jedoch noch weitere Faktoren, wie die 
Dehnungsamplitude oder die Regelungsart der Versuche, entscheidenden Einfluss auf die 
Mikrostrukturentwicklung, die α‘-Martensitbildung und somit das mechanische Verhal-
ten. Prinzipiell kann eine zyklische Beanspruchung unterhalb der materialspezifischen 
Md-Temperatur eine martensitische Phasenumwandlung bewirken [12, 129]. Vorausset-
zung für diese wechselverformungsinduzierte Bildung von α‘-Martensit ist das Über-
schreiten eines Schwellenwertes der kumulierten plastischen Dehnung λp,th [11, 12, 129–
134]. Ursächlich für diesen Schwellenwert ist die Notwendigkeit von geeigneten Nuklea-
tionsorten, die erst durch die plastische Verformung gebildet werden. Daher geht der Pha-
senumwandlung üblicherweise eine Inkubationsphase voraus, in der das Einsetzen der 
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α‘-Martensitbildung gewissermaßen vorbereitet wird. Die kumulierte plastische Deh-
nung λp, die während der zyklischen Verformung auftritt, kann nach [132] wie folgt be-
rechnet werden: 




Bereits in den ersten Zyklen der Deformation austenitischer Stähle mit niedriger SFE be-
ginnt nach Weidner et al. [135] die Ausbildung von schmalen Deformationsbändern, die 
aus Stapelfehlern bestehen. Mit fortschreitender zyklischer Verformung nimmt die Dicke 
und Länge der Deformationsbänder sowie deren Stapelfehlerdichte zu [135]. Meist bildet 
sich der sogenannte ε-Martensit aus. Die Deformationsbänder stellen bevorzugte Nukle-
ationsorte für die α‘-Martensitbildung dar, die infolge des zugrundeliegenden Scherungs-
mechanismus mindestens zwei sich schneidende Stapelfehler auf verschiedenen Gleitsys-
temen benötigt [1, 21]. Neben der SFE ist demnach auch die Höhe der Dehnungsamplitude 
entscheidend. Steigt letztere an, erhöht sich auch die Dichte der Gitterdefekte und die An-
zahl der Deformationsbänder, d. h. es werden mehr geeignete Nukleationsorte für die 
Phasentransformation gebildet [129, 136, 137]. Der Schwellenwert der kumulierten plasti-
schen Dehnung λp,th sinkt und die Inkubationsphase verkürzt sich [11, 12, 129–133, 138, 
139]. In Abb. 2.15 ist dieser Zusammenhang für zwei austenitische Stähle mit unterschied-
lichen Nickelgehalten dargestellt. Neben der Abhängigkeit von der Dehnungsamplitude 
wird ersichtlich, dass der Schwellenwert mit ansteigendem Nickelgehalt, d. h. ansteigen-
der SFE, zunimmt [11, 129, 132, 139]. Dadurch wird das Einsetzen der martensitischen 
Phasentransformation verzögert. Auch im weiteren Verlauf der zyklischen Beanspru-
chung ist die α‘-Martensitbildung umso weniger stark ausgeprägt, umso höher die SFE ist 
[11, 12, 132–134, 139–141]. 
 
Abb. 2.15: Abhängigkeit des Schwellenwertes der kumulierten plastischen Dehnung λp,th von der 
Gesamtdehnungsamplitude ∆εt/2 für zwei austenitische 16Cr-6Mn-xNi Stähle mit un-
terschiedlichen Nickelgehalten. Nach [11]. 
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Das Wechselverformungsverhalten während der Inkubationsphase ist für geringe Deh-
nungsamplituden meist charakterisiert durch eine kurze zyklische Verfestigung, an die 
sich eine Phase moderater zyklischer Entfestigung anschließt [129, 130, 136, 140, 142–145]. 
Für diese zyklische Entfestigungserscheinung ist bisher keine allgemein akzeptierte Ursa-
che identifiziert worden. Während einige Autoren [145, 146] dieses Phänomen der Um-
ordnung von Versetzungen und der Bildung von Versetzungszellen zuschreiben, ziehen 
andere [136, 140] die Zunahme der Dichte an mobilen Versetzungen als Erklärung heran, 
die die Versetzungsbewegung in den aktivierten Deformationsbändern erleichtert. Ho et 
al. [142] postulieren hingegen die Abnahme des „friction stress“ durch die reversierende 
Bewegung der Versetzungen infolge der Lastumkehrungen. Ein weiterer Erklärungsan-
satz ist die Dehnungslokalisation in persistenten Gleitbändern [147, 148]. Diese Uneinig-
keit resultiert womöglich auch daraus, dass die der zyklischen Entfestigung zugrundelie-
genden mikrostrukturellen Vorgänge vermutlich nicht in jedem austenitischen Stahl die 
gleichen sind, sondern von Nahordnungseffekten und der SFE des Materials abhängen. 
Dies legen Untersuchungen von Takemoto et al. [149] nahe, die von einer Beeinflussung 
der Entfestigungsmechanismen durch Prüftemperatur und Stickstoffgehalt der Legierung 
ausgehen. Während die zyklische Entfestigung bei Raumtemperatur in ihrer Studie auf 
die Umordnung von planaren Versetzungsdefekten in zellenförmige Anordnungen zu-
rückgeführt wird, ziehen sie bei tiefen Temperaturen die Zunahme der Dichte an mobilen 
Versetzungen in den Deformationsbändern als Begründung heran [149]. Um eine Aussage 
über die Entfestigungsvorgänge treffen zu können, muss demzufolge jede Stahllegierung 
einzeln beurteilt werden. Ungeachtet der Ursache nimmt das Ausmaß der zyklischen Ent-
festigung in der Regel ab, umso höher die Dehnungsamplitude ist. Bei hohen Dehnungs-
amplituden findet schließlich eine kontinuierliche zyklische Verfestigung bis zum Ende 
der Lebensdauer statt. 
Die Bildung von ε-Martensit infolge einer hohen Stapelfehlerdichte bewirkt eine Volu-
menkontraktion, weshalb sich unter Dehnungsregelung Zug-Mittelspannungen einstellen 
[11] (Abb. 2.16a unten). Im Gegensatz dazu geht die α‘-Martensitbildung mit einer Volu-
menexpansion einher, die der Volumenkontraktion des ε-Martensit entgegenwirkt und 
 
Abb. 2.16: Verlauf der Spannungsamplitude und der Mittelspannung (a) sowie der plastischen 
Dehnungsamplitude (b) über der Zyklenzahl für einen 16Cr-6Mn-6Ni Stahl. Aus [11]. 
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diese übertrifft. Folglich stellen sich nach der Inkubationsphase abnehmende und oft so-
gar Druck-Mittelspannungen ein (Abb. 2.16a, unten) [11, 150–152]. Ein weiterer noch mar-
kanterer Einfluss der α‘-Martensitbildung auf das Wechselverformungsverhalten ist an-
hand der Spannungsamplituden (Abb. 2.16, oben) ersichtlich. Mit Einsetzen der Phasen-
transformation kommt es infolge der verfestigenden Wirkung zu einem starken Anstieg 
(Abb. 2.16a, oben), vgl. [140, 150]. Diese charakteristische zyklische Verfestigung ist im 
Falle des dargestellten und auch in dieser Arbeit untersuchten 16Cr-6Mn-6Ni Stahls auf 
drei Faktoren zurückzuführen: (i) Die höhere Härte und (ii) die geringere Korngröße des 
α‘-Martensits gegenüber dem Austenit sowie (iii) die Verringerung der freien Weglänge 
für Versetzungen innerhalb des Austenits durch die Nukleation des α‘-Martensits in des-
sen Deformationsbändern [25, 153]. 
Ein weiterer Effekt, der sich durch die stark verfestigende Wirkung der Phasentransfor-
mation ergibt, ist ein ansteigender elastischer Anteil an der Gesamtdehnung. Dementspre-
chend nimmt die plastische Dehnungsamplitude bei gesamtdehnungsgeregelter Ver-
suchsführung merklich ab [11], Abb. 2.16b. In manchen Fällen kann die Triebkraft für die 
α‘-Martensitbildung infolgedessen soweit gemindert werden, dass die Phasentransforma-
tion in ein Sättigungsverhalten übergeht und kaum noch neuer α‘-Martensit entsteht [11, 
134, 140]. Noch deutlich stärker wäre dieser Effekt in spannungsgeregelten Versuchen, da 
eine zyklische Verfestigung in diesem Fall eine Reduzierung der Gesamtdehnungs-
amplitude bewirkt. Demnach hat die Regelungsart der Versuche bei stark verfestigenden 
Werkstoffen einen entscheidenden Einfluss auf die Mikrostrukturentwicklung, das Wech-
selverformungsverhalten und letztendlich die Lebensdauer. 
 
Abb. 2.17: Dehnungswöhlerlinien für austenitische Stähle mit unterschiedlichen chemischen Zu-
sammensetzungen. Nach [11]. 
Letztere ist in Form von Dehnungswöhlerlinien, die auf gesamtdehnungsgeregelten Ver-
suchen beruhen, für vier verschiedene austenitische Stähle in Abb. 2.17 veranschaulicht. 
Durch die unterschiedlichen Steigungen schneiden sich die Kurven bei einer Bruchlast-
wechselzahl zwischen 104 und 2 × 104. Im Low Cycle Fatigue (LCF, 2Nf < 2 × 104) Bereich 
weisen die Stähle 1.4301 und 16Cr-6Mn-9Ni höhere Lebensdauern auf als die Stähle mit 
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geringeren Nickelgehalten. Ursächlich ist die höhere Duktilität, die bei hohen Dehnungs-
amplituden lebensdauerbestimmend ist [154]. Im High Cycle Fatigue (HCF, 2Nf > 2 × 104) 
Bereich ist hingegen die Festigkeit maßgeblich [154]. Daher wirkt die höhere Neigung  
zur α‘-Martensitbildung durch die geringere SFE der Stähle 16Cr-6Mn-6Ni und 
16Cr-6Mn-4Ni bei geringen Beanspruchungen lebensdauerverlängernd [11, 12, 129, 138, 
139, 152, 155]. Die martensitische Phasentransformation hat folglich je nach Höhe der Deh-
nungsamplitude gegensätzliche Effekte auf die Lebensdauer [11, 12, 129, 138, 139, 152, 
155]. Bei spannungsgeregelter Versuchsführung hat sie hingegen stets einen positiven Ef-
fekt [131], während der Einfluss im Falle der plastischen Dehnungsregelung grundsätzlich 
als negativ eingeschätzt wird [129, 132]. 
2.4.2. Merkmale des Ermüdungsverhaltens ultrafeinkörniger austenitischer Stähle 
Das Ermüdungsverhalten ultrafeinkörniger austenitischer Stähle wurde bisher haupt-
sächlich in spannungskontrollierten Versuchen untersucht, wobei das Augenmerk auf 
den Lebensdauereigenschaften lag [156–163]. Der Festigkeitsanstieg infolge abnehmender 
Korngrößen wirkte sich positiv auf die Lebensdauer im HCF-Bereich und die Dauerfes-
tigkeit bei 2 ×106 Zyklen aus. Zudem wurde von Hamada et al. [159] eine spürbar gerin-
gere wechselverformungsinduzierte α‘-Martensitbildung des Stahls AISI 301LN im ultra-
feinkörnigen Zustand festgestellt. 
 
Abb. 2.18: Wechselverformungskurven für Dehnungsamplituden von 0,4 % und 0,6 % (a) sowie 
α‘-Martensitevolutionen für eine Dehnungsamplitude von 0,4 % (b) für verschiedene 
Korngrößen bzw. Werkstoffzustände des Stahls AISI 301LN. CGA: Coarse Grained 
Austenite, FGA: Fine Grained Austenite, UFGA: Ultrafine Grained Austenite, PRev: 
Partially Reversed. (a) aus [37] auf Grundlage von Daten aus [47, 73, 164] und (b) aus 
[165]. 
Aus den Veröffentlichungen, die auf dehnungskontrollierten Versuchen basieren, ist be-
kannt, dass die Spannungsamplitude mit abnehmender Korngröße deutlich zunimmt [91, 
146, 164–167], siehe Abb. 2.18a. Die verfestigende Wirkung der Phasenumwandlung ist 
hingegen weniger stark ausgeprägt, wodurch sich die Spannungsamplituden mit fort-
schreitender Zyklenzahl oft annähern [165] (Abb. 2.18a). Zudem nimmt die Neigung zur 
wechselverformungsinduzierten α‘-Martensitbildung mit abnehmender Korngröße ab 
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[165], vgl. Kapitel 2.2.5. Eine Ausnahme kann, wie im quasi-statischen Fall, durch die Aus-
scheidungsbildung während des Reversion Annealings entstehen. Abb. 2.18b zeigt diesen 
Zusammenhang exemplarisch anhand von α‘-Martensitevolutionen für verschiedene 
Werkstoffzustände des Stahls AISI 301LN, die zyklisch bei einer Dehnungsamplitude von 
0,4 % verformt wurden. Für den feinkörnigen Zustand (FGA) setzt die Phasentransforma-
tion im Vergleich zu den grobkörnigen Zuständen (CGA) verzögert ein und es wird in der 
Folge spürbar weniger α‘-Martensit gebildet. Das ultrafeinkörnige Gefüge (UFGA) weist 
hingegen einen höheren martensitischen Phasenanteil auf. Järvenpää et al. [165] führten 
dies auf die Abbindung eines signifikanten Anteils des Stickstoff in Nitriden zurück, wel-
che in den grobkörnigen Werkstoffzuständen nicht vorlagen. Eine noch höhere Neigung 
zur α‘-Martensitbildung weisen nur die unvollständig rückumgewandelten Gefüge 
(PRev) auf, Abb. 2.18b. Eine weitere Analogie zum Verhalten im Zugversuch ist die Nuk-
leation des α‘-Martensits an Korngrenzen, die auch für zyklisch beanspruchte ultrafein-
körnige Gefüge beobachtet wurde [165, 166]. 
 
Abb. 2.19: Schematische Darstellung der Dehnungswöhlerlinie für ultrafeinkörnige (UFG) und 
grobkörnige (CG) Werkstoffzustände. Aus [168, 169]. 
Der Einfluss von ultrafeinkörnigen Gefügen auf die Lebensdauer infolge dehnungsgere-
gelter Versuchsführung wurde für austenitische Stähle bisher nur unzureichend unter-
sucht. Daher wird an dieser Stelle auf grundlegende Ausführungen von Mughrabi et al. 
[168, 169] zurückgegriffen, die auf Basis von Beobachtungen an ebenfalls kubisch-flächen-
zentrierten Werkstoffen wie Kupfer, Aluminium oder α-Messing getroffen wurden. In 
Abb. 2.19 sind die Verschiebungen der Dehnungswöhlerlinie eines ultrafeinkörnigen Zu-
stands in Bezug auf sein grobkörniges Pendant schematisch dargestellt. Da im HCF-Be-
reich die Festigkeit als lebensdauerbestimmend angesehen wird [154], erträgt der ultra-
feinkörnige Zustand eine deutlich höhere Zyklenzahl, bevor es zum Versagen kommt. 
Dies korreliert sehr gut mit den Untersuchungen bei spannungskontrollierter Versuchs-
führung, die in diesem Bereich als guter Indikator für die dehnungsbasierte Lebensdauer 
austenitischer Stähle angesehen werden können. Im LCF-Bereich ist hingegen die Dukti-
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lität von besonderer Bedeutung [154]. Da diese für ultrafeinkörnige Werkstoffe in der Re-
gel reduziert ist, verschiebt sich die Dehnungswöhlerlinie zu niedrigeren Bruchzyklen-
zahlen. Die Lebensdauer ist geringer als für das grobkörnige Pendant. Demnach hat eine 
ultrafeinkörnige Mikrostruktur positive Auswirkungen bei niedrigen Beanspruchungen 
und umgekehrt. Durch dieses entgegengesetzte Verhalten kreuzt die zugehörige Deh-
nungswöhlerlinie diejenige des grobkörnigen Werkstoffes, Abb. 2.19. Diesen Schnittpunkt 
zu möglichst niedrigen Zyklenzahlen zu verschieben ist nach Mughrabi und Höppel [169] 
einer der Schlüsselfaktoren, um die Lebensdauer von ultrafeinkörnigen Werkstoffen zu 
verbessern. 
2.4.3. Merkmale des Ermüdungsverhaltens additiv gefertigter austenitischer Stähle 
Das Ermüdungsverhalten additiv gefertigter austenitischer Stähle wird maßgeblich durch 
die während des Prozesses eingebrachten internen Defekte und die sich ergebende Ober-
flächenrauigkeit bestimmt [113], vgl. Kapitel 2.3.2. Deren Kerbwirkung und die sich dar-
aus ergebenden Spannungserhöhungen wirken sich vor allem negativ auf die Lebens-
dauer aus, da die Phase der Rissinitiierung verkürzt wird. Zwar können austenitische 
Stähle wie der AISI 316L die Spannungskonzentrationen durch ihre hohe Duktilität besser 
abmildern als hochfeste Werkstoffe [126], allerdings können große oder ungünstig gele-
gene bzw. geformte Defekte trotzdem nur unzulänglich kompensiert werden. 
 
Abb. 2.20: Häufigkeitsverteilung der Defektgrößen (a) und zugehörige Spannungs-Wöhlerlinien 
(b) eines mit fünf verschiedenen Prozessparametern additiv per SLM gefertigten Stahls 
vom Typ AISI 316L. Aus [170]. 
Abb. 2.20a zeigt fünf Defektgrößenverteilungen, die aufgrund unterschiedlicher Pro-
zessparameter voneinander abweichen. Die Auswirkung auf die Lebensdauer wurde von 
Zhang et al. [170] in spannungskontrollierten Ermüdungsversuchen an nachträglich ma-
schinell bearbeiteten Proben untersucht. Der Einfluss der natürlichen Oberflächenrauig-
keit nach der additiven Fertigung wurde in dieser Studie demnach ausgeblendet. Der Zu-
stand 0,5P0 weist die mit Abstand größten Defekte mit äquivalenten Porendurchmessern 
von 25 µm bis über 60 µm auf (Abb. 2.20a). Diese korrelieren mit einer spürbar reduzierten 
Lebensdauer, wie aus dem Vergleich der Spannungs-Wöhlerlinien in Abb. 2.20b ersicht-
lich wird. Die unterschiedlichen Häufigkeitsverteilungen der weiteren Zustände scheinen 
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dagegen keinen signifikanten Einfluss auf die Lebensdauer zu haben, da deren Span-
nungs-Wöhlerlinien nicht stark voneinander abweichen. Die inneren Defekte sind offen-
sichtlich ab einer gewissen Größe besonders schädlich für die Lebensdauereigenschaften. 
Kleinere Defekte im Innern des Prüfvolumens werden für austenitische Stähle oftmals als 
vernachlässigbar angesehen [120–122, 126]. 
Neben der Größe müssen noch weitere Faktoren berücksichtigt werden. Rundliche De-
fekte sind durch ihre geringere Kerbwirkung weniger schädlich, während eine flache quer 
zur Lastachse orientierte Form die Lebensdauer deutlich stärker herabsetzt [118, 122]. Zu-
dem sollte die Interaktion mit benachbarten Defekten in die Bewertung einbezogen wer-
den [120]. Besonders wenn die Lastachse parallel zur Baurichtung liegt kann eine Anhäu-
fung von Defekten in einer bestimmten Schicht des EBM-Prozesses eine schädigende Wir-
kung entfalten, auch wenn die globalen Porositätswerte gering ausfallen [120]. Andreau 
et al. [120] schlagen daher die Anwendung einer schichtweisen Porositätsanalyse vor. 
Darüber hinaus ist die Lage der Defekte von entscheidender Bedeutung. Insbesondere 
nahe oder direkt an der Oberfläche gelegene Defekte beeinträchtigen die ertragbare Zyk-
lenzahl bereits bei Größenverhältnissen und Formen, die im Innern des Prüfvolumens un-
problematisch wären [120]. Äußerst relevant ist auch die Oberflächenrauigkeit nach der 
additiven Fertigung, durch die die Rissinitiierungsphase besonders stark verkürzt wird 
[171]. Da Ermüdungsversuche üblicherweise mit polierter Oberfläche durchgeführt wer-
den, wird oft eine nachträgliche spanende Bearbeitung der additiv gefertigten Proben vor-
genommen, sodass eine bessere Vergleichbarkeit mit konventionell gefertigtem Material 
erzielt wird. Kann zusätzlich die Ausbildung von inneren Defekten während des additi-
ven Prozesses vermieden werden, können laut aktuellen Publikationen [121, 172, 173] Ei-
genschaften auf dem Niveau der konventionellen Pendants erreicht werden. Bleibt die 
natürliche Oberfläche hingegen erhalten oder sind kritische Defekte im Material vorhan-
den, sind die Lebensdauern spürbar herabgesetzt [125, 171, 174]. 
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3. Werkstoffe und experimentelle Methoden 
Dieses Kapitel erläutert die experimentellen und methodischen Randbedingungen, die 
zur Einordnung und Interpretation der im Anschluss diskutierten Ergebnisse benötigt 
werden. Dazu werden die verwendeten Werkstoffe und deren Herstellungsrouten, die 
Prüfmethodik als auch die zur Charakterisierung des Werkstoffverhaltens verwendeten 
Analyseverfahren vorgestellt. 
3.1. Werkstoffe 
In der vorliegenden Arbeit werden acht verschiedene Werkstoffzustände eines metastabi-
len austenitischen Stahls untersucht und verglichen. Die Varianten unterscheiden sich vor 
allem in ihrem Herstellungsprozess und den damit zusammenhängenden Eigenschaften 
wie der Korngröße oder der Porosität. Als Referenzmaterial, dessen Ermüdungsverhalten 
durch die ausführlichen Untersuchungen durch Glage [11] sehr gut eingeordnet und be-
urteilt werden kann (siehe Kapitel 2.4.1), dienen zwei heißgepresste (HP) Zustände. Wei-
tere Varianten des Stahls wurden über TMCP-Routen und die additive Fertigung mittels 
EBM erzeugt. Diese Varianten können zusätzlich nach ihrem Wärmebehandlungszustand 
Tab. 3.1: Chemische Zusammensetzung, Stapelfehlerenergie (SFE, nach [175]) und durchschnitt-
liche flächengewichtete Korngröße (𝑑𝑑𝐴𝐴���, nach Gleichung (3.6)) der untersuchten Materi-
alzustände. Die Angaben der Legierungsgehalte beziehen sich auf den Gusszustand 
(FR-700) bzw. die Ausgangspulver (restliche Zustände). Die Kohlenstoff- und Stickstoff-
gehalte wurden mittels Verbrennungs- bzw. Trägergasverfahren bestimmt. Weitere 
Analysen erfolgten über Röntgenfluoreszenz- und Inductively Coupled Plasma-Spek-
trometrie (Pulver) bzw. Funkenemissionsspektrometrie (FR-700). 
















HP1 Rest 16,4 7,1 6,3 0,02 0,06 0,1 14-20 62 
HP2 Rest 16,1 6,0 6,0 0,04 0,04 0,9 9-15 15 
FR-700 Rest 15,6 7,1 6,1 0,03 0,02 0,9 9-15 0,78 
LR-990 





Rest 15,8 6,4 5,9 0,05 0,04 0,9 9-15 
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unterteilt werden. Die TMCP-Varianten wurden entweder konventionell im Ofen 
(FR-700) oder per Laserstrahl (LR-xyz) auf verschiedene Temperaturen erhitzt, während 
das EBM-Material sowohl im as-built Zustand (EBM-ab) als auch lösungsgeglüht 
(EBM-lg) vorlag. 
Trotz weitestgehend ähnlicher chemischer Zusammensetzung (Tab. 3.1) bewirken bereits 
kleine Abweichungen der Legierungsgehalte spürbare Unterschiede in der Stapelfehler-
energie (Tab. 3.1). Wie kürzlich von Noh et al. [176] berichtet, ist Letztere für die deforma-
tionsinduzierte α‘-Martensitbildung maßgeblich. Für die Angabe der Ms und Md30 Tempe-
raturen wird daher auf den Anhang A.1 verwiesen. Im Falle der HP Legierungen weist 
der Zustand HP1 im Vergleich zum Zustand HP2 eine leicht höhere Stapelfehlerenergie 
auf, sodass eine etwas geringere Neigung zur Bildung von deformationsinduziertem α‘-
Martensit vorliegt. Eine vollständige Vergleichbarkeit ergibt sich hingegen mit den per 
Laserstrahl wärmebehandelten Varianten (LR-xyz), die auf dem gleichen Ausgangspulver 
basieren wie der Zustand HP1. Demgegenüber stimmen die restlichen Legierungen 
FR-700 und EBM-ab bzw. EBM-lg in ihrer SFE sehr gut mit dem Zustand HP2 überein, 
sodass hier eine sehr gute Vergleichbarkeit erreicht wird. 
3.2. Herstellungsrouten 
Im Folgenden werden die unterschiedlichen Herstellprozesse der einzelnen Werkstoffva-
rianten detailliert beschrieben. Alle verwendeten Ausgangsstahlpulver wurden unter 
Verwendung von Stickstoff gasverdüst (TLS, Bitterfeld) und waren durch eine sphärische 
Morphologie gekennzeichnet [177]. Da der EBM-Prozess eine größere Pulverfraktion be-
nötigt als das Heißpressen, unterschied sich die Partikelgrößenverteilung der Pulver. Eine 
Übersicht über die relevanten Kennwerte gibt Tab. 3.2. 







HP1/LR-xyz 12,4 25,9 46,6 
HP2 10,3 28,1 44,4 
EBM 47,8 72,5 118,8 
3.2.1. Heißpressen (HP) 
Heißpressen ist eine konventionelle Sintertechnologie zur Herstellung von Kompaktkör-
pern aus Pulvern. Das heißgepresste Material der vorliegenden Arbeit wurde am Fraun-
hofer-Institut für Keramische Technologien und Systeme (IKTS, Dresden, Deutschland) 
hergestellt. Dazu wurden die Pulver in einem ersten Schritt unter normaler Atmosphäre 
und Raumtemperatur bei 60 MPa zu einem Grünkörper verpresst. Der anschließende 
Heißpressvorgang erfolgte vollständig unter Vakuum. Zu Beginn wurde die Temperatur 
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mit einer Aufheizrate von 10 K/min bis auf 1250 °C erhöht. Nach Erreichen dieser Maxi-
maltemperatur wurde über einen Stempel ein axialer Druck von 30 MPa aufgebracht und 
zusammen mit der Temperatur für 30 min gehalten. Anschließend wurde der Druck lang-
sam zurückgenommen und die Temperatur mit einer Abkühlrate von etwa 5 K/min abge-
senkt. Die auf diese Weise hergestellten zylindrischen Ronden wiesen Durchmesser von 
150 mm bei einer Höhe zwischen 15 mm und 20 mm auf. 
3.2.2. Thermo-Mechanically Controlled Processing (TMCP) 
Wie in Kapitel 2.2.1 ausführlich erläutert, wird zur Erhöhung der Festigkeit von austeni-
tischen Stählen oft ein TMCP angewendet. Die beiden in den aktuellen Untersuchungen 
verwendeten Prozessrouten sind in Abb. 3.1 schematisch dargestellt. Das Ausgangsmate-
rial im Falle der oberen Vorgehensweise (Abb. 3.1a) war ein Stahlguss, der nach der spa-
nenden Entfernung der Gusshaut einen Durchmesser von 50 mm aufwies. Im darauffol-
genden Schmiedevorgang wurde der Durchmesser unter starker Umformung bei etwa 
1200 °C auf 27 mm reduziert. Im einem nächsten Schritt wurde der metastabile austeniti-
sche Stahl am Leibniz-Institut für Festkörper- und Werkstoffforschung Dresden (IFW, 
 
Abb. 3.1: Schematische Darstellung der TMCP-Routen zur Herstellung der Zustände FR-700 
(a) bzw. LR-xyz (b). (b) nach [178]. 
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Dresden, Deutschland) in einer 4-Backen-Rundknetmaschine kaltumgeformt. Die Kalt-
umformung erfolgte in 11 Stichen mit Querschnittsänderungen von jeweils 19 %. Zwi-
schen den Stichen wurden die Stangen auf Raumtemperatur abgekühlt, um die Stapelfeh-
lerenergie des Materials gering zu halten und somit einen hohen Anteil an deformations-
induziertem α‘-Martensit zu ermöglichen. Dieser betrug bei einem finalen Stangendurch-
messer von 8,3 mm in etwa 86 Vol.-%. Der letzte Schritt dieser TMCP-Route war ein Re-
version Annealing unter Argonatmosphäre bei 700 °C. Dazu wurden die Stangen in einen 
vorgeheizten Rohrofen gegeben und 5 min nach Erreichen der Solltemperatur im Wasser-
bad abgeschreckt. Der auf diese Weise prozessierte Materialzustand wird in dieser Arbeit 
nach der Art und Temperatur der Wärmebehandlung als FR-700 (Furnace Reversion, 
700 °C) bezeichnet. Generell kann dieses Vorgehen nach Kapitel 2.2.1 dem isothermen An-
satz des Reversion Annealings zugeordnet werden. 
Im Gegensatz dazu zählt die zweite TMCP-Route (Abb. 3.1b) zu den Kurzzeit-Reversion 
Annealing Verfahren. Ausgangsmaterial waren in diesem Fall die heißgepressten Ronden 
aus derselben Materialcharge, die auch für die Ronden des Zustands HP1 (siehe Kapitel 
3.2.1) verwendet wurde. Aus den Ronden wurden Blöcke mit Abmessungen von 135 mm 
Länge, 50 mm Breite und 15 mm Höhe gefräst. Diese Blöcke wurden in mehreren Stichen 
mit Dickenabnahmen von je 0,3 – 0,8 mm/Stich auf eine finale Dicke von 2,5 mm kaltge-
walzt. Zwischen den Stichen wurde das Material wiederum auf Raumtemperatur abge-
kühlt. Die Dickenreduktion um etwa 83 % ergab einen α‘-Martensitgehalt von circa 
76 Vol.-%. Das abschließende Reversion Annealing wurde in Zusammenarbeit mit der 
Forschergruppe Future Manufacturing Technologies (FMT) an der Universität Oulu 
 
Abb. 3.2: Schematische Darstellung der Laser-Wärmebehandlung mit Entnahmeposition der Er-
müdungs- und Zugversuchsproben. Das Koordinatensystem kennzeichnet die Rolling 
Direction (RD), Transverse Direction (TD) und Normal Direction (ND). VZ: Vorschub 
je Zyklus. Nach [178]. 
3.2. Herstellungsrouten 35 
(Oulu, Finnland) durchgeführt. Zum Erwärmen der Bleche wurde ein 4 kW Yb:YAG Dio-
denlaser (Trumpf HDL 4002, Precitec YW50 Schweißkopf) genutzt, der auf einem Moto-
man UP50N Roboter montiert war. Der mit Maximalleistung von 4 kW erzeugte Laser-
strahl wurde einer Dreiecksfunktion folgend entlang des Bleches geführt, sodass sich in 
Walzrichtung eine effektive Vorschubgeschwindigkeit ergab. Zur Veranschaulichung die-
ses Sachverhalts ist die Laser-Wärmebehandlung in Abb. 3.2 schematisch dargestellt. Die 
Amplitude der Dreiecksschwingung betrug 16 mm während der gewählte Fokusabstand 
des Laserstrahls zum Blech (185,5 mm) einen Strahldurchmesser von 19,8 mm mit 
Gauß’scher Strahlintensitätsverteilung ergab. 
Mit dem Ziel, verschiedene Materialzustände herzustellen, wurde die Vorschubgeschwin-
digkeit des Lasers entlang der Walzrichtung variiert, während die restlichen Parameter 
konstant gehalten wurden. Entsprechend wurden die Bleche mit Vorschubgeschwindig-
keiten von 4,5 mm/s, 6 mm/s oder 7 mm/s behandelt. Diese Variationen wurden über eine 
Änderung des Vorschubs je Zyklus (in Abb. 3.2 als VZ gekennzeichnet) der dreiecksförmi-
gen Oszillation erreicht, die sich mit ansteigender Vorschubgeschwindigkeit von 2,2 mm 
auf 2,8 mm und schließlich auf 3,4 mm erhöhte. Die Frequenz der Pendelbewegung blieb 
hingegen unverändert bei etwa 2,1 Hz. 
 
Abb. 3.3: Temperaturverläufe der Laser-Wärmebehandlungen bei verschiedenen Vorschubge-
schwindigkeiten (VG) des Lasers von 4,5 mm/s (a), 6,0 mm/s (b) und 7,0 mm/s (c) auf-
genommen mittels Thermoelementen an den Blechunterseiten. Nach [178]. 
Die sich daraus ergebenden in Abb. 3.3 dargestellten Temperaturverläufe wurden mithilfe 
von Typ K Thermoelementen aufgenommen, die zuvor mittels Widerstandsschweißen an 
den Blechunterseiten angebracht worden waren. Qualitativ ähneln sich alle Verläufe und 
weisen infolge hoher Aufheizraten einen schnellen Anstieg bis zur Maximaltemperatur 
auf, nach deren Erreichen ein abfallender Kurvenverlauf zu beobachtet ist. Quantitativ 
unterscheiden sich die Temperaturverläufe allerdings recht deutlich voneinander. Die 
Maximaltemperaturen, die in Tab. 3.3 für alle Thermoelemente aufgetragen sind, fallen 
mit zunehmender Vorschubgeschwindigkeit des Lasers ab, da der Energieeintrag redu-
ziert wird, vgl. [49]. Folglich wird bei einer Vorschubgeschwindigkeit von 4,5 mm/s eine 
durchschnittliche Maximaltemperatur von 989 °C erreicht, die bei 6,0 mm/s auf 779 °C ab-
fällt. In beiden Fällen ist die Schwankung zwischen den Maximalwerten, die an den ein-
zelnen Thermoelementen gemessen wurden, mit einer Standardabweichung von etwa 
5 °C relativ gering (Tab. 3.3). 
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Im Gegensatz dazu weisen die Maximaltemperaturen bei der höchsten Vorschubge-
schwindigkeit von 7,0 mm/s den geringsten Durchschnittswert von 608 °C und eine deut-
lich höhere Streuung von etwa 44 °C auf. Dementsprechend war die Temperaturvertei-
lung innerhalb der Bleche dieses Zustands offensichtlich weniger homogen als bei den 
langsameren Vorschubgeschwindigkeiten. Neben der reinen Geschwindigkeit, trägt mög-
licherweise auch der erhöhte Vorschub je Zyklus der Dreiecksform hierzu bei, durch den 
die Überlappung des Strahls verringert wird, vgl. Abb. 3.2. 
Tab. 3.3: Individuelle und durchschnittliche Maximaltemperaturen (Tmax) sowie deren Stan-
dardabweichung (?̃?𝑠) während der Laser-Wärmebehandlung bei unterschiedlichen Vor-
schubgeschwindigkeiten (VG) des Lasers. Die Messungen erfolgten mit je 3 Thermoele-














4,5 995 988 984 989 4,9 
6,0 783 773 782 779 4,6 
7,0 615 552 658 608 43,5 
Analog zum Zustand FR-700 werden die drei bei unterschiedlichen Vorschubgeschwin-
digkeiten hergestellten Materialzustände gemäß der Art der Wärmebehandlung (Laser 
Reversion) und der aufgetretenen Maximaltemperaturen in dieser Arbeit als LR-990, 
LR-780 und LR-610 bezeichnet. 
3.2.3. Electron Beam Melting (EBM) 
Zur Herstellung von Ermüdungsproben aus additiv gefertigtem Material wurden zylind-
rische Stäbe mit einem Durchmesser von 14 mm über das EBM-Verfahren (vgl. Kapitel 
2.3.3) hergestellt. Die Stäbe wurden parallel zur Baurichtung, d. h. senkrecht zur Start-
plattform, bis auf eine Endhöhe von 130 mm gefertigt. Dabei wurden die Stäbe in einem 
4 × 4 Muster auf der 100 mm × 100 mm großen Startplattform angeordnet und letztere vor 
 
Abb. 3.4: Schematische Darstellung ausgewählter Parameter des EBM-Prozesses als Draufsicht 
auf einen Ausschnitt der Startplattform. 
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dem Bauprozess auf 850 °C aufgeheizt. Die Fertigung fand unter kontrollierter Atmo-
sphäre in Form eines geringen Heliumdruckes von 2 × 10-3 mbar statt. Weiterhin wurde 
die verwendete Arcam A2X (Arcam EBM, Mölnlycke, Schweden) EBM-Maschine mit ei-
ner Beschleunigungsspannung UA von 60 kV, einem Strahlstrom IB von 7,5 mA, einer 
Scangeschwindigkeit vs von 4500 mm/s und einem Hatch-Abstand l von 50 µm betrieben. 
Der Elektronenstrahl folgte zum Ausfüllen der Stäbe einer mäanderförmigen Scan-Strate-
gie, deren Scan-Richtung nach jeder Schicht um 90° gedreht wurde. Die Absenkung der 
Bauplattform zwischen den einzelnen Schichten und damit die Schichtdicke tL betrug 
50 µm. 
Nach dem EBM-Prozess wurden die Stäbe in die Probenfertigung (siehe Kapitel 3.3.2) ge-
geben. Die Mehrzahl der Proben wurde nach dem mechanischen Schleifen und Polieren 
der Oberfläche in diesem Zustand ermüdet, sodass die aus dem EBM-Prozess resultie-
rende Mikrostruktur erhalten blieb. Der restliche Teil wurde zusätzlich bei 1050 °C für 
30 min in einem Vakuum-Ofen lösungsgeglüht. Die Abschreckung erfolgte bei einem Par-
tialdruck von 8 bar mit Stickstoff. Eine derartige Wärmebehandlung wird bei der vorlie-
genden Stahllegierung üblicherweise verwendet, um Carbide und Nitride im Stahlgefüge 
zu vermeiden. Diese beiden additiv gefertigten Zustände werden in dieser Arbeit als 
EBM-ab (as-built) bzw. EBM-lg (lösungsgeglüht) bezeichnet. 
Zusätzlich werden im Rahmen der Lebensdauerbetrachtungen Proben untersucht, deren 
Prüfvolumen direkt im EBM-Prozess endkonturgetreu gefertigt wurde, sodass nur im Be-
reich der Probenköpfe ein nachträglicher Materialabtrag durch spanende Bearbeitung er-
folgte. Dementsprechend schließt das Prüfvolumen – im Gegensatz zu den Zuständen 
EBM-ab und EBM-lg – auch die EBM prozessierte Oberfläche und die Kontur mit ein. Eine 
entscheidende Rolle neben dem Energieeintrag spielt die Höhe des Konturoffsets zwi-
schen Kontur und den Scanpfaden zum Aufschmelzen des innerhalb der Kontur befind-
lichen Pulvers, dem sogenannten Hatchen (siehe Abb. 3.4). Mit dem Ziel der Verringerung 
Tab. 3.4: Übersicht über die EBM-Parameter für die endkonturgetreu gefertigten Proben. Die Be-
schleunigungsspannung UA, der Hatch-Abstand l und die Schichtdicke tL blieben un-
verändert bei 60 kV, 75 µm und 50 µm. IB: Strahlstrom, vs: Scangeschwindigkeit, Evol: 














EBM-ns1  7,5 3000 40 0,2 inaktiv 
EBM-ns2 
Kontur 6,5 2500 41,6 
0,2 aktiv 














EBM-ns3 0,05 aktiv 
EBM-ns4 0,1 aktiv 
EBM-ns5 0,3 aktiv 
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der Porosität und Verbesserung der Ermüdungslebensdauer wurden verschiedene Para-
meterkombinationen angewendet und geprüft. Einen Überblick gibt Tab. 3.4. Diese end-
konturgetreuen Zustände werden im Folgenden als EBM-nsX (X = 1…5) bezeichnet. Das 
Kürzel „ns“ steht dabei für den englischsprachigen Ausdruck net shape. 
Die Softwarefunktion „melt modelwise“ wurde nur im Falle des Zustands EBM-ns1 de-
aktiviert. Diese Funktion entscheidet über die Reihenfolge beim Hatchen. In der Stan-
dardeinstellung ist sie aktiviert und das Hatchen erfolgt, mit Bezug auf die schematische 
Darstellung in Abb. 3.4, in der Reihenfolge: A1→A2→A3→ ∙∙∙. Wird die Funktion „melt 
modelwise“ deaktiviert, ändert sich die Scanreihenfolge zu: A1→B1→C1→ ∙∙∙. Dieses Vor-
gehen sollte den lokalen Energieeintrag durch den Elektronenstrahl zeitlich etwas stre-
cken, da das Aufschmelzen in Standardreihenfolge in Kombination mit den Parametern 
des Zustands EBM-ns1 zuvor Aufwölbungen der Proben und damit den Abbruch des 
EBM-Bauprozesses bewirkte. 
Als weitere Möglichkeit zur Reduzierung des Energieeintrags wurde die Nutzung sepa-
rater Strahlparameter für Kontur und Hatchen in Betracht gezogen (Tab. 3.4). Demenspre-
chend wurden alle weiteren Varianten (EBM-nsX, X = 2…5) mit geringerer Energie beim 
Hatchen gefertigt. Zusätzlich wurde beim Fertigen der Zustände EBM-ns3, EBM-ns4 und 
EBM-ns5 der Konturoffset (Abb. 3.4) zwischen Kontur und den Scanlinien beim Hatchen 
variiert. Drei Einstellungen von 0,05 mm über 0,1 mm bis zu 0,3 mm wurden untersucht. 
3.3. Prüfmethodik 
Der Fokus der mechanischen Prüfungen lag auf gesamtdehnungsgeregelten Ermüdungs-
versuchen. Zur Ergänzung und Vervollständigung des Bildes wurden außerdem quasi-
statische Zugversuche sowie Ermüdungsversuche in plastischer Dehnungsregelung 
durchgeführt. Im Folgenden werden die verwendeten Prüfmaschinen und -bedingungen 
ausführlich vorgestellt. Des Weiteren werden die Berechnungsgrundlagen und das Vor-
gehen in Hinblick auf die plastische Dehnungsregelung näher erläutert. 
3.3.1. Quasi-statische Prüfung 
Für die quasi-statischen Zugversuche wurden aufgrund von Limitationen des Ausgangs-
materials unterschiedliche Probengeometrien genutzt, die in Abb. 3.5 gegenübergestellt 
sind. Dementsprechend wurden auch unterschiedliche Prüfmaschinen und Extensometer 
verwendet. 
HP Für das Referenzmaterial HP1 wurde die Standardprobengeometrie für die Spindel-
prüfmaschine Zwick 1476 (ZwickRoell GmbH & Co. KG, Ulm, Deutschland) gewählt. Die 
zylindrischen Proben mit einem Durchmesser von 6 mm und einer Messlänge von 30 mm 
(Abb. 3.5a) wurden aus den heißgepressten Ronden (Kapitel 3.2.1) entnommen und mit 
einem konstanten Maschinenweg von 1 mm/min bis zum Bruch verformt. Das dabei ver-
wendete Extensometer wies eine Messlänge von 25 mm und einen Messbereich bis 50 % 
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auf. Darüberhinausgehende Dehnungswerte wurden maschinenintern über den Traver-
senweg berechnet. 
FR Die zylindrischen Zugproben wurden nach Abschluss des TMCP (Abb. 3.1a) aus den 
rundgehämmerten Stangen (Ø8,3 mm) gefertigt. Die Messlänge betrug 14 mm bei einem 
Durchmesser von 5 mm (Abb. 3.5b). Die Zugversuche wurden an einer servohydrauli-
schen Prüfmaschine vom Typ MTS Landmark 100 (MTS Systems Corporation, Eden Prai-
rie, USA) bei einem vorgegebenen Maschinenweg von 2 mm/min durchgeführt. Die Mess-
länge des Extensometers betrug 12 mm bei einem Messbereich von ±9 %. Das Extensome-
ter wurde im negativen Bereich auf die Proben aufgesetzt, sodass Dehnungswerte bis 12 % 
damit erfasst werden konnten. Die darüberhinausgehende Dehnung wurde über den Ma-
schinenweg berechnet. 
 
Abb. 3.5: Probengeometrien für die quasi-statische Prüfung der Materialzustände HP (a), FR (b), 
LR (c) und EBM (d). 
LR Wie in Abb. 3.2 dargestellt wurden je zwei nebeneinanderliegende Flachzugproben 
entlang der Walzrichtung der Stahlbleche entnommen. Die Messlänge betrug 25 mm bei 
einem Probenquerschnitt von 6 mm × 2,5 mm (Abb. 3.5c). Die Versuche wurden an einer 
modernisierten Zwick100 Prüfmaschine mit konstanter Dehnrate von 𝜀𝜀̇ = 5 × 10-4 s-1 durch-
geführt. Die Dehnung wurde durchgehend mittels Extensometer aufgezeichnet. 
EBM Aus den Köpfen der Ermüdungsproben (siehe Kapitel 3.3.2) wurden zylindrische 
Proben mit einem Durchmesser von 6 mm bei einer Messlänge von 14 mm für die Zug-
versuche hergestellt. Aufgrund der limitierten Länge wurden M12-Gewindeköpfe (Abb. 
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3.5d) gefertigt, die über Adapter an die Rundspannfutter der servohydraulischen Prüfma-
schine MTS Landmark 100 (MTS Systems Corporation, Eden Prairie, USA) angepasst wur-
den. Die Zugversuche wurden mit konstantem Maschinenweg von 2 mm/min durchge-
führt, wobei die Dehnung bis zu einem Wert von etwa 18 % von einem Extensometer auf-
gezeichnet wurde. 
3.3.2. Gesamtdehnungsgeregelte Ermüdung 
Im Rahmen der gesamtdehnungsgeregelten Ermüdungsversuche wurden Amplituden im 
Bereich 0,25 % ≤ ∆εt/2 ≤ 1,2 % geprüft. Alle Versuche wurden ohne Mitteldehnung, das 
heißt bei einem R-Verhältnis von Rε = -1 durchgeführt. Dabei folgte die über ein Extenso-
meter gemessene Gesamtdehnung stets einer dreiecksförmigen Sollwertfunktion mit ei-
ner konstanten Dehnrate von 4 × 10-3 s-1. Darüber hinaus wurden die Versuche von einer 
Ferritsonde (siehe Kapitel 3.4.1) begleitet, um die Evolution des α‘-Martensitvolumenge-
halts in situ zu verfolgen. Die Abschätzung der Lebensdauern in Abhängigkeit der Ge-








𝑏𝑏 + 𝜀𝜀𝑓𝑓′ ∙ �2𝑁𝑁𝑓𝑓�
𝑐𝑐 (3.1) 
wobei 𝜎𝜎𝑓𝑓′  den Schwingfestigkeitskoeffizienten, b den Schwingfestigkeitsexponenten, 𝜀𝜀𝑓𝑓′  
den zyklischen Duktilitätskoeffizienten und c den zyklischen Duktilitätsexponenten dar-
stellen. Die Berechnungsgrundlage für die elastischen und plastischen Dehnungsanteile 
bot dabei nicht wie üblich die Spannungsamplitude bei Nf/2, sondern die Spannungs-
amplitude bei Nf/3. Die Gründe für diese Vorgehensweise werden in Kapitel 5.1.2 näher 
erörtert. 
Unterschiede zwischen den Materialzuständen ergaben sich bei der Probengeometrie 
(Abb. 3.6), dem Versuchsaufbau und der verwendeten Prüfmaschine. Diese werden im 
Folgenden detailliert erläutert. 
HP Den heißgepressten Ronden (Kapitel 3.2.1) wurden zylindrische Ermüdungsproben 
entnommen, deren Prüfvolumina einen Durchmesser von 6 mm bei einer Länge von 
14 mm aufwiesen (Abb. 3.6a). Die Länge der Probenköpfe (Ø12 mm) variierte je nach Ent-
nahmeposition zwischen 25 mm und 50 mm. Die Versuche wurden mit der in Abb. 3.7a 
dargestellten servohydraulischen Prüfmaschine vom Typ MTS Landmark 250 (MTS Sys-
tems Corporation, Eden Prairie, USA) durchgeführt, wobei das Extensometer eine Mess-
länge von 12 mm und einen Messbereich von ±9 % aufwies. 
FR Die Fertigung der Ermüdungsproben erfolgte in gleicher Weise und mit gleicher Ge-
ometrie wie bereits für die Zugversuchsproben dieses Werkstoffzustands beschrie-
ben (Kapitel 3.3.1). Infolge des im Vergleich zu den HP-Zuständen geringeren Proben-
kopfdurchmessers von 8 mm (Abb. 3.6b) wurden die Ermüdungsversuche an einer der 
gleichen Modellreihe entstammenden, aber für kleinere Prüfkräfte und Probengeometrien 
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konzipierten servohydraulischen MTS Landmark 100 (MTS Systems Corporation, Eden 
Prairie, USA) durchgeführt. Aufgrund des übereinstimmenden Controllertyps und glei-
cher Maschinensoftware konnte zur Regelung des Versuchs dasselbe Extensometer (Mess-
länge von 12 mm) mit identischer Kalibrierdatei verwendet werden. 
 
Abb. 3.6: Probengeometrien für die Ermüdungsversuche der Materialzustände HP (a), FR (b), 
LR (c) und EBM (d). 
LR Die Ermüdungsproben der laser-wärmebehandelten Materialzustände wurden, wie 
in Abb. 3.2 dargestellt, quer zur Walzrichtung der Stahlbleche entnommen. Aufgrund der 
relativ geringen Blechdicke von 2,5 mm und der damit einhergehenden Gefahr der Insta-
bilität durch Knicken oder Beulen unter Druckbeanspruchung, wurde die Länge des Prüf-
volumens auf 7 mm beschränkt (Abb. 3.6c). Für die Dehnungsmessung in diesem Bereich 
wurde auf ein Mini-Extensometer mit 5 mm Messlänge zurückgegriffen (Abb. 3.7b). Be-
dingt durch den Platzmangel musste außerdem der vorderste Teil des Gehäuses der Fer-
ritsonde abgeschraubt werden (Abb. 3.7b), wodurch deren Ausrichtung auf der Probe er-
schwert wurde (Abb. 3.7b). Außerdem wurden für die Einspannung der Flachproben in 
die Rundspannfutter (Ø20 mm) der MTS Landmark 250 Adapter aus 1.2709 Maraging-
Stahl gefertigt. Die Geometrie der Adapter ist in Anhang A.2 dargestellt. 
EBM Die Ermüdungsproben der Varianten EBM-ab und EBM-lg wurden aus den additiv 
gefertigten Stäben (Ø14 mm, siehe Kapitel 3.2.3) hergestellt. Die Probengeometrie und die 
restlichen Versuchsbedingungen waren identisch zum bereits beschriebenen HP Zustand 
(bei Kopflänge von 50 mm). Im Falle der endkonturgetreu gefertigten Proben EBM-ns 
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wurde zusätzlich eine dünne Teflonfolie zwischen Probe und Ferritsonde angebracht 
(Abb. 3.7c), um Letztere vor unnötigem Verschleiß oder gar Beschädigungen durch die 
hohe Rauigkeit der natürlichen EBM Oberfläche zu schützen. Die Probenköpfe wurden 
zur Einspannung in die Prüfmaschine auf einen Durchmesser von 12 mm abgedreht. 
 
Abb. 3.7: Exemplarische Versuchsaufbauten für die gesamtdehnungsgeregelten Ermüdungsver-
suche. a) Prüfmaschine MTS Landmark 250. b) Ermüdungsprobe des Zustands LR mit 
Mini-Extensometer, Ferritsonde und Adaptern zum Einspannen der Flachproben. c) 
Probe des Zustands EBM-nsX mit Extensometer und durch eine Teflonfolie vor der 
Oberflächenrauigkeit geschützte Ferritsonde. 
3.3.3. Plastisch-dehnungsgeregelte Ermüdung 
Die Regelung eines Ermüdungsversuchs nach der plastischen Dehnung basiert, wie die 
Gesamtdehnungsregelung auch, auf dem kontinuierlichen Vergleich zwischen Soll- und 
Istwert und der Minimierung der sich ergebenden Regeldifferenz. Im Gegensatz zum Ist-
wert der Gesamtdehnung, der sich unmittelbar aus dem Extensometersignal ergibt, muss 
die aktuelle plastische Dehnung ε pl berechnet werden. Dazu wird der elastische Deh-
nungsanteil ε el von der Gesamtdehnung ε t abgezogen und unter Verwendung des 
Hooke’schen Gesetzes ergibt sich: 




wobei σ die technische Spannung und E0 der Elastizitätsmodul bei σ = 0 MPa sind. Bei 
hochfesten Werkstoffen ist die Anwendung dieser vereinfachten Modellvorstellung des 
Hooke’schen Gesetzen jedoch problematisch und kann zu hohen Abweichungen zwi-
schen berechneter und an der Probe tatsächlich auftretender plastischer Dehnung kom-
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men. Beispielsweise berichteten Sommer et al. [179] im Rahmen von Ermüdungsversu-
chen an einem Wälzlagerstahl von einer sichelförmige Hysteresekurve, wenn diese über 
der plastischen Dehnung berechnet nach Gleichung (3.2) aufgetragen wurde (Abb. 3.8a). 
In Abb. 3.8a sind außerdem Teilentlastungen zu sehen, die während der Verformung in 
regelmäßigen Abständen eingebracht wurden. Im Bereich geringer Spannungen σ weisen 
diese Teilentlastungen eine nahezu senkrechte Steigung auf, weichen allerdings mit stei-
gendem bzw. sinkendem Spannungsniveau immer deutlicher von diesem senkrechten 
Verlauf ab. Da bei derartigen Teilentlastungen von einer nahezu rein elastischen Werk-
stoffantwort ausgegangen werden kann, ist die Abweichung vom senkrechten Verlauf ein 
Indiz für eine fehlerhafte Berechnung der plastischen Dehnung und die Unzulänglichkei-
ten der zugrundeliegenden Annahmen. 
 
Abb. 3.8: Hysteresekurve des Wälzlagerstahls 100Cr6 aufgetragen über die unter Annahme des 
Hooke’schen Gesetzes berechnete plastische Dehnung (a), Abstands-Potential-Kurve 
der Atombindung (b) und Darstellung der Abhängigkeit zwischen Spannung und elas-
tischer Dehnung unter Berücksichtigung der Spannungsabhängigkeit des Elastizitäts-
moduls im Vergleich zum Hooke’schen Gesetz (c). Aus [179]. 
Um eine Verbesserung zu erzielen, muss bei hochfesten Materialien die Spannungsabhän-
gigkeit des Elastizitätsmoduls einbezogen werden. Ursächlich ist die Asymmetrie der Ab-
stands-Potential-Kurve (Abb. 3.8b), die im Hooke’schen Gesetz nicht beachtet wird. Daher 
schlagen Sommer et al. [179] eine alternative Betrachtung des Zusammenhangs zwischen 
Spannung und elastischer Dehnung vor, die die Spannungsabhängigkeit mittels einer 
quadratischen Ergänzung wie folgt berücksichtigt (Abb. 3.8c): 
 𝜎𝜎 = 𝐸𝐸0 ∙ 𝜀𝜀𝐹𝐹𝑣𝑣 + 𝑧𝑧 ∙ 𝜀𝜀𝐹𝐹𝑣𝑣2  (3.3) 
wobei z eine Konstante darstellt, die immer einen Wert ≤ 0 annimmt. Vor dem ersten Ver-
such in plastischer Dehnungsregelung wurde z anhand von Teilentlastungen abgeschätzt, 
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die im Zuge von gesamtdehnungsgeregelten Versuchen im ersten Belastungszyklus ein-
gebracht wurden. Dazu wurden die Steigungen der Teilentlastungen, die dem spannungs-
abhängigen Elastizitätsmodul ED entsprechen, ausgewertet und dem mittleren Span-
nungswert des Regressionsbereichs zugeordnet (Abb. 3.9). Wird Gleichung (3.3) nach εel 
abgeleitet und anschließend in Abhängigkeit der Spannung gesetzt, ergibt sich folgende 
Beziehung für ED (ausführliche Herleitung in Anhang A.3): 
 𝐸𝐸𝐷𝐷(𝜎𝜎) = �𝐸𝐸02 + 4𝑧𝑧𝜎𝜎 (3.4) 
Für diesen Wurzelausdruck kann eine entsprechende Fitfunktion erstellt und an die auf-
getragenen Datenpunkte (Abb. 3.9) angepasst werden, um die Parameter z und E0 zu er-
halten. Schließlich lässt sich bei weiterer Umstellung (siehe Anhang A.3) die elastische 
und damit auch die plastische Dehnung wie folgt berechnen: 
 𝜀𝜀𝑝𝑝𝑣𝑣 = 𝜀𝜀𝑡𝑡 −
2𝜎𝜎
𝐸𝐸0 + �𝐸𝐸02 + 4𝑧𝑧𝜎𝜎
 (3.5) 
 
Abb. 3.9: Veranschaulichung der Bestimmung der Parameter E0 und z anhand des spannungsab-
hängigen Elastizitätsmoduls ED. 
Während der plastisch-dehnungsgeregelten Versuche wurden die Parameter E0 und z re-
gelmäßig angepasst. Als Orientierung diente dabei die Form der plastischen Hysterese, 
die versuchsbegleitend auf einem Oszilloskop dargestellt wurde. 
Es wurden Versuche für die Werkstoffzustände HP1 und FR-700 durchgeführt. Dabei 
wurden plastische Dehnungsamplituden im Bereich 0,14 % ≤ ∆εt/2 ≤ 1 % geprüft. Dehn-
rate, R-Verhältnis, Probengeometrie und Prüfmaschine waren jeweils identisch zu den 
Ausführungen in Kapitel 3.3.2. 
3.4. Analyseverfahren 45 
3.4. Analyseverfahren 
Zur weiteren Charakterisierung wurden die Werkstoffe mit verschiedenen Methoden un-
tersucht. Die Bestimmung des α‘-Martensitgehalts erfolgte über eine Ferritsonde, wäh-
rend die mikrostrukturellen Eigenschaften mittels Raster- und Transmissionselektronen-
mikroskopie analysiert wurden. Zusätzlich wurde die Porosität der Zustände HP1 und 
EBM-ab in einem Computertomographen untersucht. Vorgehensweise, Gerätespezifika-
tion und weitere Randbedingungen werden im Folgenden vorgestellt. 
3.4.1. Ferritsonde 
Der ferromagnetische Phasenanteil wurde versuchsbegleitend mit einer Frequenz von 
5 Hz über eine Ferritsonde aufgenommen. Dabei kam je nach verwendeter Prüfmaschine 
entweder ein Fischerscope® MMS® PC oder ein Feritscope® FMP30 (beides Helmut Fischer 
GmbH, Sindelfingen, Deutschland) zum Einsatz. Beide waren ausgestattet mit einer 
Sonde vom Typ FGAB1.3-Fe. Die Detektionstiefe nimmt mit zunehmendem ferromagne-
tischen Phasenanteil ab und beträgt bei 7 % Ferrit 3 – 3,5 mm. Die Ferritsonden wurden 
mit dem gleichen Kalibriersatz auf Basis von vier Ferritstandards kalibriert. Da sich diese 
Kalibrierung auf den δ-Ferritgehalt der Probe bezieht, muss der gemessene Wert nach Ta-
lonen et al. [180] mit einem Korrekturfaktor von 1,7 multipliziert werden, um den α‘-Mar-
tensitgehalt zu erhalten. Dieser Korrekturfaktor ist gültig bis zu Messwerten von maximal 
55 Fe-%. Da dieser Wert in einigen Fällen der vorliegenden Arbeit überschritten wird, 
wird in der gesamten Arbeit das unkorrigierte Ferritsondensignal in Fe-% angegeben. 
Auch auf eine Rundheitskorrektur aufgrund der zylindrischen Proben bzw. eine Randab-
standskorrektur im Falle der Flachproben wird verzichtet. Stattdessen wurden die Mess-
längen der Proben nach Versuchsende mit der Ferritsonde abgetastet, um einen mittleren 
α’-Martensitgehalt errechnen zu können. Anschließend wurden die Versuchsdaten auf 
diesen Mittelwert korrigiert. 
3.4.2. Elektronenmikroskopie 
REM Für die Rasterelektronenmikroskopie (REM) stand ein Tescan Mira3 XMU FE-SEM 
(Tescan Orsay Holding, a.s., Brünn, Tschechien) mit Feldemissionskathode zur Verfü-
gung. Letztere wurde mit einer Beschleunigungsspannung zwischen 20 kV und 30 kV be-
trieben. Im Rahmen der abbildenden Verfahren kamen Detektoren zur Analyse der Se-
kundärelektronen (SE), Rückstreuelektronen (BSE – Backscattered Electrons) und Trans-
missionselektronen (t-SEM – transmission-Scanning Electron Microscopy) zum Einsatz. 
Für letzteren Fall wurde das REM im Transmissionsmodus (t-SEM) betrieben, um mittels 
eines speziellen Detektors Gefügeaufnahmen an TEM-Folien zu ermöglichen. Während 
die SE-Aufnahmen für die Bruchflächenuntersuchungen dienten, wurden die BSE-Auf-
nahmen zur Untersuchung der Versetzungsanordnungen genutzt. 
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Des Weiteren wurden die analytischen Methoden der Elektronenrückstreubeugung 
(EBSD – Electron Backscatter Diffraction) und der energiedispersiven Röntgenspektrosko-
pie (EDX – Energy Dispersive X-ray spectroscopy) verwendet. Die EBSD-Messungen wur-
den unter anderem zur Bestimmung der durchschnittlichen Korngrößen herangezogen. 
Dabei wurden Missorientierungen von mindestens 15° als Korngrenzen definiert. Weiter-
hin wurden nur Körner berücksichtigt, die aus mindestens fünf Messpunkten bestanden 
und vollständig innerhalb des Messbereiches lagen. Über Schrittweite des Scans und An-
zahl der Messpunkte wurde der Flächeninhalt Ai eines Korns i bestimmt. Anschließend 
wurde ein Kreis mit identischem Flächeninhalt angenommen und dessen Kreisdurchmes-
ser dem jeweiligen Korn als Korndurchmesser di zugewiesen. Das arithmetische Mittel 
aller Korndurchmesser 𝑑𝑑𝑁𝑁���� ist für alle acht Materialzustände in Anhang A.1 angegeben. 
Alle weiteren Angaben der durchschnittlichen Korngröße in dieser Arbeit beziehen sich 
auf die flächengewichtete Größe 𝑑𝑑𝐴𝐴���, die wie folgt berechnet wird: 
 𝑑𝑑𝐴𝐴��� =
∑ 𝑑𝑑𝑆𝑆 ∙ 𝑑𝑑𝑆𝑆𝑁𝑁𝑆𝑆=1
∑ 𝑑𝑑𝑆𝑆𝑁𝑁𝑆𝑆=1
 (3.6) 
Dementsprechend werden Körner umso stärker gewichtet, je größer sie sind. Der ermit-
telte Wert ist definitionsgemäß stets größer als für 𝑑𝑑𝑁𝑁����. Für die Darstellung der Korngrö-
ßenverteilungen wurden die Korndurchmesser d in 16 äquidistante Klassen mit rechtsof-
fenen Intervallen [a,b[  eingeteilt. Um die sehr unterschiedlichen Korngrößenbereiche ab-
zudecken, wurde für jeden Werkstoffzustand eine individuelle Klassenbreite festgelegt, 
die im Bereich zwischen 0,14 µm (FR-700) und 19,2 µm (EBM-lg) lag. Die entsprechenden 
Diagramme geben dabei an, welchen Flächenanteil die Körner einer Klasse an der Ge-
samtfläche einnehmen. 
Außerdem wurde für die EBM-Zustände ein die Kornform beschreibendes Streckungs-
verhältnis berechnet. Dazu wird jedes Korn als Ellipse angesehen und die Querachse 
durch die Längsachse geteilt. Dieser Werte ergibt das Streckungsverhältnis, das definiti-
onsgemäß ≤1 ist. Je kleiner dieser Kennwert, desto gestreckter ist die Form des Korns. Zu-
sätzlich wurde die Kornformorientierung berechnet, die angibt, in welchem Winkel die 
Längsachse der Ellipse in Bezug zur Bildhorizontalen verläuft. 
Für die BSE- und EBSD-Untersuchungen wurden metallographische Schliffe längs der Be-
lastungsrichtung der Proben angefertigt. Dazu wurden die zylindrischen Proben längs ih-
res Prüfvolumens geteilt und eingebettet, während die LR Zustände parallel ihrer TD-RD-
Ebene (vgl. Abb. 3.2) präpariert wurden. Die Proben wurden in mehreren Stufen mecha-
nisch geschliffen und poliert. Den finalen Behandlungsschritt bildete eine mehrstündige 
Vibrationspolitur mit 0,02 µm SiO2-Suspension. 
TEM Weitere mikrostrukturelle Analysen wurden an einem Transmissionselektronen-
mikroskop (TEM) vom Typ JEOL JEM-2200FS (JEOL Ltd., Akishima, Japan) durchgeführt. 
Die Feldemissionskathode wurde dabei mit einer Beschleunigungsspannung von 200 kV 
3.4. Analyseverfahren 47 
betrieben. Zur Herstellung der untersuchten TEM-Folien wurden mittels einer Diamant-
drahtsäge dünne Scheiben von den Ermüdungsproben abgetrennt und anschließend me-
chanisch auf eine Dicke von etwa 0,1 mm geschliffen. Zum Abschluss wurden die Schei-
ben über elektrolytisches Polieren (Elektrolyt A7) bei 0 °C weiter gedünnt, bis sich in der 
Mitte ein Loch mit durchstrahlbarem Rand gebildet hatte. 
3.4.3. Computertomographie 
Die computertomographischen Untersuchungen wurden mit einem Nikon XT H 160 (Ni-
kon Corporation, Shinagawa, Japan) durchgeführt, das mit einer 160 kV/60 W Mikrofokus 
Röntgenröhre mit Wolfram-Filament ausgestattet war. Diese wurde mit maximaler Span-
nung und einer Leistung von 12,5 W betrieben. Das analysierte Volumen betrug 48,2 mm3 
(HP2) bzw. 45,6 mm3 (EBM-ab). Die Größe der Voxel und damit die Auflösung des Scans 
betrug 7,27 µm. Der von dem konischen Röntgenstrahl analysierte Probenbereich hatte 
einen Durchmesser von 3 mm und rotierte während der Messungen um 360°. Während-
dessen nahm der Detektor 2D-Projektionen auf, aus denen schließlich ein 3D-Modell be-
rechnet wurde. Zur Identifizierung der Defekte wurde die Software VGSTUDIO MAX 3.1 
(Volume Graphics GmbH, Heidelberg, Deutschland) genutzt. Über den Algorithmus 
VGEasyPore wurden diejenigen Voxel als Pore erkannt, deren Grauwert einen lokal defi-
nierten Schwellenwert für den Kontrast überschritten. 
Des Weiteren wurde die Porosität nach Oberwinkler [181] anhand eines äquivalenten 
Durchmessers dp analysiert. Dieser entspricht dem Durchmesser einer den Defekt um-
schließenden Kugel. Zur Quantifizierung der Defektmorphologie wurde die Sphärizität S 
berechnet. Diese berechnet sich zum einen aus der Oberfläche einer Kugel AK, die das glei-
che Volumen aufweist wie der Defekt und in Abhängigkeit des Defektvolumens VD be-










Dabei gibt die Sphärizität an, wie stark die Form des jeweiligen Defekts einer Kugelgeo-
metrie ähnelt. Eine hohe Sphärizität weist auf eine rundliche Pore hin, während eine nied-
rige Sphärizität eine gestreckte, flache Form anzeigt. 
Zur Veranschaulichung der Ergebnisse in Form von Diagrammen wurden die Defekte 
nach ihrem äquivalenten Durchmesser dp in Klassen der Breite 10 µm (linksoffenes Inter-
vall ]dp - 5 µm, dp + 5 µm]) eingeteilt. Für die jeweiligen Klassen wurde eine Defektdichte 




4. Ergebnisse und Diskussion 
In diesem Kapitel werden die Ergebnisse der Arbeit vorgestellt, unter Einbeziehung der 
relevanten Literatur diskutiert und eingeordnet. Zu Beginn werden die beiden heißge-
pressten Referenzmaterialien vorgestellt. Auf diese beziehen sich die darauffolgenden Ka-
pitel, in denen die TMCP- bzw. EBM-Zustände umfänglich charakterisiert werden. 
4.1. Herstellungsroute Heißpressen (HP) 
4.1.1. Mikrostruktur nach dem HP-Prozess 
Die Mikrostruktur nach dem Heißpressen ist in Abb. 4.1a, b dargestellt. Besonders auffal-
lend ist die größere Korngröße des Zustands HP1. Diese spiegelt sich in den Korngrößen-
verteilungen in Abb. 4.1c wider. Die Korngrößen beider Werkstoffzustände folgen dabei 
annähernd einer logarithmischen Normalverteilung, die Verteilung des Zustands HP2 ist 
 
Abb. 4.1: EBSD-Orientierungsdarstellungen mit schwarz markierten Großwinkelkorngrenzen 
der Zustände HP1 (a) und HP2 (b) nach dem Heißpressen und dazugehörige Korngrö-
ßenverteilungen (c) und Missorientierungsverteilungen (d). (a) und Daten für Zustand 
HP1 in (c, d) aus [178]. 
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aber zu deutlich kleineren Korngrößen verschoben. Dementsprechend ergeben sich Un-
terschiede in den flächengewichteten durchschnittlichen Korngrößen, die 62 µm (HP1) 
bzw. 15 µm (HP2) betragen. Darüber hinaus scheinen die Körner des Zustands HP1 frag-
mentierter, bspw. durch Zwillingsgrenzen oder andere Grenzflächen. Dies kommt auch 
in der Verteilung der Missorientierungen in Abb. 4.1d zum Ausdruck, die hohe Anteile 
im Bereich zwischen 55° und 60° aufweisen. 
Zudem wurde die Porosität und Defektverteilung des Zustands HP2 mittels eines µ-CT 
Scans untersucht. Die Ergebnisse sind in Abb. 4.2 dargestellt. Es wurde eine sehr geringe 
Porosität von unter 0,01 %, d. h. eine relative Dichte von über 99,99 % festgestellt. Die we-
nigen vorhandenen Defekte sind zudem gleichmäßig im Material verteilt (Abb. 4.2a) und 
weisen einen geringen äquivalenten Defektdurchmesser auf. Neben der Größe ist die 
Form hinsichtlich der Kerbwirkung als eher unkritisch zu bewerten, da die Sphärizität 
recht hoch ist. An diesen kleinen und eher rundlichen Defekten ergeben sich nur gering-
fügige Spannungskonzentrationen, weshalb der Einfluss auf die Ermüdungseigenschaf-
ten als äußerst schwach eingestuft wird. 
 
Abb. 4.2: Ergebnisse eines µ-CT-Scans des Zustands HP2 nach dem Heißpressen: Defektvertei-
lung im 3D-Volumen (a) und Defektdichte und Sphärizität aufgetragen über den äqui-
valenten Defektdurchmesser (b). LA: Lastachse während der Ermüdungsversuche. 
Nach [182]. 
4.1.2. Mechanisches Verhalten und Mikrostrukturentwicklung 
Für eine grundlegende mechanische Charakterisierung sind die im Zugversuch ermittel-
ten Spannungs-Dehnungs-Kurven für die beiden Referenzzustände in Abb. 4.3 darge-
stellt. Zusätzlich gibt Tab. 4.1 einen Überblick über die entsprechenden Kennwerte. In-
folge des Korngrößenunterschieds unterscheiden sich die Fließgrenzen der beiden Refe-
renzmaterialien um etwa 100 MPa. Der feinkörnige Zustands HP2 weist eine Fließgrenze 
4.1. Herstellungsroute Heißpressen (HP) 51 
von 366 MPa auf und übertrifft damit die 267 MPa des Zustands HP1 recht deutlich. Die-
ser als Hall-Petch Effekt bekannte Zusammenhang wird in Kapitel 5.2.1 ausführlich dis-
kutiert. 
 
Abb. 4.3: Technisches Spannungs-Dehnungs-Diagramm aus dem Zugversuch für die heißge-
pressten Referenzzustände. Daten für HP1 aus [178] und für HP2 aus [11]. 
Nach Überschreiten der Fließgrenze weisen beide Kurven einen qualitativ ähnlichen Ver-
lauf auf und erreichen ausgezeichnete Gleichmaßdehnungen um die 60 %. Diese hohe 
Duktilität wird durch die stark verfestigende Wirkung des verformungsinduzierten α‘-
Martensits ermöglicht, die eine Verlagerung der Verformung in weniger stark verformte 
Bereiche der Probe bewirkt und somit einer Einschnürung entgegengewirkt. Die sich er-
gebenden hohen Spannungen und Dehnungen in den Zugversuchskurven werden als 
TRIP-Effekt [13, 183–186] bezeichnet. 
Tab. 4.1: Überblick der quasi-statisch ermittelten mechanischen Kennwerte (σy: Fließgrenze, Rm: 
Zugfestigkeit, Ag: Gleichmaßdehnung, A: Bruchdehnung) und des α‘-Martensitgehalts 
nach Bruch (ξfin) für die heißgepressten Materialzustände. Die angegebenen Standardab-











HP1 267±2 697±1 64±1 69±0 18 
HP2 366±1 832±0 59±0 64±1  21* 
* Der Wert wurde mittels magnetischer Waage ermittelt und daher durch den Korrekturfaktor von 1,7 (vgl. 
Kapitel 3.4.1) geteilt, um das Ergebnis in Fe-% zu erhalten. 
Die ausgeprägte Kaltverfestigung führt zu Zugfestigkeiten von 697 MPa im Falle der Va-
riante HP1 und 832 MPa für die Variante HP2. Letzterer weist eine leicht höhere Verfesti-
gung auf, die mit dem etwas höheren α‘-Martensitanteil nach dem Versuch (Tab. 4.1) kor-
reliert. Allerdings widerspricht dieser höhere Phasenanteil Berichten aus der Literatur 
[92–95, 97], die von einer abnehmenden α‘-Martensitbildung mit abnehmender Korngröße 
bei quasi-statischer Beanspruchung berichten (vgl. Kapitel 2.2.4). Neben der Korngröße ist 
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jedoch auch die SFE eine entscheidende Einflussgröße für die deformationsinduzierte 
Phasenumwandlung [176] und in diesem Falle vermutlich ausschlaggebend. Die SFE des 
Zustands HP2 ist im Vergleich 5 mJ/m2 geringer (Tab. 3.1), wodurch die höhere Neigung 
zur Bildung von α‘-Martensit hervorgerufen wird [8, 27]. 
Die Wechselverformungskurven aus den Ermüdungsversuchen der Referenzzustände 
sind in Abb. 4.4 dargestellt. Mit Ausnahme der höchsten Dehnungsamplitude zeigt der 
Zustand HP1 (Abb. 4.4a) in den ersten zehn Zyklen eine Phase der zyklischen Verfesti-
gung, an die sich eine Phase der zyklischen Entfestigung anschließt. Dieses Verhalten 
wurde in der Literatur schon vielfach beobachtet, bspw. [129, 130, 136, 140, 145, 149]. Die 
primäre Verfestigung wird auf die Bildung neuer Versetzungen und die damit hervorge-
rufene Zunahme der Versetzungsdichte sowie eine Versetzungsinteraktion zurückgeführt 
[132, 136, 140]. Dies veranschaulichen Hahnenberger et al. [140] anhand einer TEM-Auf-
nahme, die die Mikrostruktur des Stahls AISI 304 zum Zeitpunkt der maximalen Pri-
märverfestigung zeigt. Darauf abgebildet sind parallel angeordnete Stapelfehler in Gleit-
bändern [140], die scheinbar während der ersten Zyklen aktiviert wurden. Übereinstim-
mend beobachteten Weidner et al. [135] während zyklischen in situ Tests bereits ab dem 
ersten Zyklus die Ausbildung von Deformationsbändern in einem 15Cr-5Mn-6Ni Stahl-
guss. Um das Werkstoffverhalten des Zustands HP1 genauer zu analysieren, sind Span-
nungs-Dehnungs-Hysteresekurven verschiedener Zyklen in Abb. 4.5a dargestellt. Ein 
Vergleich des zweiten mit dem zwanzigsten Zyklus zeigt, dass die Hysteresen zum glei-
chen Zeitpunkt von der Geraden der Probensteifigkeit abweichen, die anschließende Ver-
festigung im Zyklus 20 jedoch ausgeprägter ist, wodurch eine höhere Spannungsschwing-
breite zustande kommt. Diese höhere Verfestigung wird der höheren Versetzungsdichte 
zugeschrieben. Besonders ausgeprägt ist die primäre Verfestigung bei den beiden höchs-
ten Dehnungsamplituden ∆εt/2 ≥ 0,8 % (Abb. 4.4a), was durch die verstärkte Aktivierung 
sekundärer Gleitsysteme bedingt ist [187]. 
 
Abb. 4.4: Wechselverformungskurven für die Referenzzustände HP1 (a) und HP2 (b). (a) aus 
[178], (b) nach [11]. 
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Für die Phase der zyklischen Entfestigung existieren verschiedene Erklärungsansätze, die 
in Kapitel 2.4.1 vorgestellt wurden. Welcher Entfestigungsmechanismus auftritt, hängt 
vermutlich von Nahordnungseffekten und der SFE des Materials ab [149] – und damit 
letztendlich von dessen Gleitcharakter. In Pendants des vorliegenden Materials wurden 
nach der zyklischen Verformung bei hohen Dehnungsamplituden Versetzungszellen be-
obachtet [12, 139], die darauf schließen lassen, dass kein rein planares Gleitverhalten vor-
lag. Allerdings beziehen sich diese Untersuchungen auf Gussmaterial [139], welches auf-
grund seiner größeren Körner stärker zur Zellbildung neigt [166] oder auf Versuche bei 
erhöhten Temperaturen [12]. Insbesondere bei geringen Dehnungsamplituden kann also 
von einem vorwiegend planaren Gleitcharakter ausgegangen werden. Des Weiteren muss 
beachtet werden, dass ein Material zwar direkt zu Beginn ein welliges Gleitverhalten auf-
weisen kann, Versetzungszellen sich jedoch erst im weiteren Verlauf der zyklischen Ver-
formung bilden. Daher wird die dominante Rolle während der Entfestigungsphase einer 
Zunahme an mobilen Versetzungen zugeschrieben. Diese führen vermutlich insbesondere 
in den sich vom ersten Zyklus an bildenden Deformationsbändern [135] zu einer Verrin-
gerung des Widerstands gegen Versetzungsbewegung, vgl. [140], und damit zur Entfesti-
gung. Der Verlauf der Hysteresekurve des 200. Zyklus in Abb. 4.5a unterstützt diese Ver-
mutung. Dieser Zyklus bildet die Verformung nach fortgeschrittener zyklischer Entfesti-
gung bei einer Dehnungsamplitude von ∆εt/2 = 0,6 % ab. Nachdem die Hysteresekurve 
von der elastischen Geraden abweicht, ist die Verfestigungsrate, die der 1. Ableitung des 
Zughalbzyklus dσr/dεr entspricht (Abb. 4.5a, unten), geringer als im Zyklus 20. Mit zuneh-
mender Relativdehnung εr schneiden sich die Kurven der 1. Ableitung jedoch und die 
Verfestigungsrate im Zyklus 200 übersteigt die des Zyklus 20. Der Widerstand gegen die 
Versetzungsbewegung ist folglich zu Beginn des Zughalbzyklus geringer, was durch die 
 
Abb. 4.5: In den Koordinatenursprung verschobene Spannungs-Dehnungs-Hysteresekurven und 
dazugehörige 1. Ableitung der Zughalbzyklen. Dargestellt sind verschiedene Zyklen N 
des Zustands HP1 für die Dehnungsamplitude ∆εt/2 = 0,6 % (a) und der fünfte Zyklus 
beider Referenzzustände für die Dehnungsamplitude ∆εt/2 = 0,3 % (b). PS: Probenstei-
figkeit. 
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erhöhte Dichte der mobilen Versetzungen bedingt sein könnte, die an Korngrenzen auf-
gestaut wurden und nach der Lastumkehr eine leichtere Verformung ermöglichen. Bei 
weiterer Verformung werden diese erneut an Grenzflächen aufgestaut und führen zu der 
im Vergleich zum Zyklus 20 erhöhten Verfestigungsrate. 
Im Anschluss an die Phase der zyklischen Entfestigung setzt eine ausgeprägte sekundäre 
Verfestigung ein, die in dem starken Anstieg der Wechselverformungskurven (Abb. 4.4a) 
zum Ausdruck kommt. Diese sekundäre Verfestigung ist charakteristisch für metastabile 
austenitische Stähle [140, 150] und auf die wechselverformungsinduzierte Bildung von α‘-
Martensit zurückzuführen. Letztere setzt nach einer spezifischen Inkubationszeit ein, die 
neben der SFE des Materials auch von der Dehnungsamplitude abhängt (Abb. 4.6a). Da 
für diese verformungsinduzierte Phasenumwandlung mindestens zwei Stapelfehler auf 
verschiedenen Gleitebenen notwendig sind [1, 21], braucht es zuvor Plastizität, um geeig-
nete Nukleationsorte zu generieren. Demnach muss ein Schwellenwert der kumulierten 
plastischen Dehnung λp,th überschritten werden, um die Bildung von α‘-Martensit auszu-
lösen. Dieser Schwellenwert nimmt mit abnehmender Dehnungsamplitude zu, da die 
Dichte an Gitterfehlern und Deformationsbändern [129, 136, 137] sowie die Neigung zur 
Aktivierung sekundärer und tertiärer Gleitsysteme abnimmt [187, 188]. Dementsprechend 
nimmt auch die Bildung von geeigneten Nukleationsorten ab [129, 136, 137] und verur-
sacht die Abhängigkeit des Schwellenwertes λp,th von der Dehnungsamplitude. 
 
Abb. 4.6: α‘-Martensitevolutionen der Referenzzustände HP1 (a) und HP2 (b). (b) nach [11]. 
Die festigkeitssteigernde Wirkung des α‘-Martensits wird neben seiner höheren Härte [25, 
26] und geringeren Korngröße im Vergleich zum Austenit insbesondere durch die Ver-
kürzung der freien Weglänge der Versetzungen im Austenit erzeugt [25, 153]. Die Aus-
wirkungen sind in der Form der Hysteresekurve in Abb. 4.5a ersichtlich, die im Zyklus 
1500 eine deutlich höhere Spannungsschwingbreite aufweist. Die Verfestigungsrate liegt 
zwar direkt nach der Lastumkehr aufgrund der hohen Rückspannungen etwas unterhalb 
der Werte der anderen Zyklen. Jedoch stauen sich die Versetzungen scheinbar recht 
schnell an Grenzflächen wie den α‘-Martensitinseln innerhalb der Deformationsbänder 
auf, woraufhin die Rate im weiteren Verlauf deutlich höher liegt. Die Intensität der α‘-
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Martensitbildung wie auch dessen Phasenanteil nach der Ermüdung steigen mit zuneh-
mender Dehnungsamplitude (Abb. 4.6a). 
Die Spannungsamplituden des zweiten Referenzzustands HP2 verlaufen zu Beginn der 
zyklischen Verformung etwas höher (Abb. 4.4b) als die der Variante HP1. Analog zur 
Fließgrenze wird dies auf den Korngrößenunterschied (Tab. 3.1) zurückgeführt. Wie aus 
dem Vergleich der Hysteresekurven des fünften Zyklus in Abb. 4.5b ersichtlich, liegt die 
Verfestigungsrate des Zustands HP2 außerhalb des rein elastischen Bereichs dauerhaft 
und meist recht deutlich oberhalb der des Werkstoffs HP1. Diese höhere Verfestigungs-
rate wird dem schnelleren Aufstau der Versetzungen an den Korngrenzen zugeschrieben. 
Des Weiteren sind die primäre Verfestigung und die Entfestigung weniger stark ausge-
prägt. Dies korreliert mit vorangegangenen Untersuchungen von Glage [11], der beim 
Vergleich dieses Werkstoffs mit einem Gegenstück mit höherem Nickelgehalt und dem-
entsprechend höherer SFE ebenfalls eine geringere zyklische Primärverfestigung bzw. 
Entfestigung beobachtete. Die gleiche Tendenz ist in Wechselverformungskurven bei ver-
schiedenen Prüftemperaturen festzustellen, die von Biermann et al. [12] an einer ähnlichen 
Legierung aufgenommen wurden. Widersprüchlich sind allerdings Ergebnisse von 
Takemoto et al. [149], die das zyklische Verformungsverhalten eines Cr-Ni und eines Cr-
Ni-N Stahls bei einer hohen Dehnungsamplitude von ∆εt/2 = 1,6 % und bei verschiedenen 
Prüftemperaturen verglichen. Allerdings weichen die Spannungsniveaus durch die N-Zu-
gabe stark ab und auch die Nahordnung wird beeinflusst, wodurch die Ergebnisse nur 
begrenzt vergleichbar sind. Zusammengenommen legen diese Befunde die Vermutung 
nahe, dass die leicht geringere SFE des Zustands HP2 die geringere Primärverfestigung 
und Entfestigung bedingt. Für eine abschließende und gesicherte Aussage wären jedoch 
weitere Untersuchungen nötig, um die mikrostrukturell zugrundeliegenden Mechanis-
men aufzuklären. 
Die Bildungsmechanismen und die Morphologie des wechselverformungsinduzierten α‘-
Martensits sind in beiden heißgepressten Zuständen gleich und werden daher exempla-
risch am Zustand HP1 diskutiert. Dessen Mikrostruktur nach einer zyklischen Verfor-
mung bei einer Dehnungsamplitude von 0,3 % ist in Abb. 4.7 dargestellt. Die für meta-
stabile austenitische Stähle charakteristische Deformationsbandstruktur [12, 135, 139, 153] 
ist klar erkennbar. Diese Deformationsbänder bilden sich, wie bereits diskutiert, ab den 
ersten Zyklen und wachsen anschließend in ihrer Länge und Breite [135]. Außerdem 
nimmt die Anzahl an Stapelfehlern mit fortschreitender Verformung zu, weshalb die Bän-
der ab einer gewissen Dichte als ε-Martensit indiziert werden [19, 20]. Die Stapelfehler 
befinden sich auf den {111} Ebenen des Austenits. Sind sie auf jeder zweiten Ebene ange-
ordnet, ändert sich dessen Stapelfolge von ABCABC des kfz-Gitters zu ABAB der hexago-
nalen Kugelpackung [19, 20]. Für die Indizierung des hexagonalen ε-Martensits ist keine 
perfekte Anordnung auf jeder zweiten Ebene erforderlich, sondern es reicht eine hohe 
Dichte an Stapelfehlern [19, 20]. 
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Abb. 4.7: Mikrostruktur des Referenzzustands HP1 nach zyklischer Verformung bei 
∆εt/2 = 0,3 %. (a) EBSD-Bandkontrast mit eingezeichneten Großwinkelkorngrenzen 
(blau) und Zwillingsgrenzen (rot), (b) EBSD-Phasendarstellung (blau—α‘-Martensit, 
gelb—ε-Martensit, grau—Bandkontrast), (c) EBSD-Bandkontrast mit überlagerter 
Orientierungsdarstellung für den α‘-Martensit, (d) BSE-Aufnahme des in (a) als wei-
ßes Rechteck markierten Bereichs. (a-c) aus [178]. 
Trotz dieser geringen Dehnungsamplitude von ∆εt/2 = 0,3 % sind mehrere Gleitsysteme 
aktiviert worden (Abb. 4.7b, d). Weiterhin sind keine Anzeichen für ein welliges Gleitver-
halten erkennbar, was der relativ geringen SFE zugeschrieben wird. Diese beträgt abge-
schätzt nach Dai et al. [175] 14-20 mJ/m2 (Tab. 3.1) und stimmt damit sehr gut mit dem 
experimentell über in situ Röntgenbeugung bestimmten Wert eines Stahls ähnlicher che-
mischer Zusammensetzung von 17,5 mJ/m2 überein [189]. Wie bereits in Abb. 4.6a darge-
stellt, führt diese geringe SFE während der zyklischen Verformung zur Bildung von α‘-
Martensit, der sich bevorzugt innerhalb der Deformationsbänder hoher Stapelfehlerdichte 
anordnet (Abb. 4.7b). Wie in Abb. 4.7c zu erkennen, bilden sich aufgrund der extern an-
gelegten Spannung nur einige wenige der nach Kurdjumov-Sachs 24 möglichen Varianten 
aus. Um die Spannungen zu mindern, die durch die Scherung bei der martensitischen 
Phasentransformation entstehen, weisen benachbarte Keime häufig eine Zwillingsorien-
tierung auf (Zwillingsgrenzen in Abb. 4.7a rot markiert). 
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4.1.3. Lebensdauer 
Die Dehnungswöhlerlinien berechnet nach den Ansätzen nach Basquin und Manson-
Coffin (Gleichung (3.1)) sind für beide Referenzzustände in Abb. 4.8 abgebildet. Daraus 
wird ersichtlich, dass die beiden Werkstoffe im Wesentlichen ähnliche Lebensdauern er-
reichen, sich die Steigungen der Dehnungswöhlerlinien jedoch unterscheiden. Daher 
schneiden sich die beiden Verläufe im Bereich der Dehnungsamplitude von 0,5 %. Der 
Zustand HP2 besitzt bei höheren Dehnungsamplituden im LCF-Bereich eine niedrigere 
Lebensdauer und bei geringeren Dehnungsamplituden im HCF-Bereich eine höhere Le-
bensdauer. Auch dieser Effekt wurde beim Vergleich der Variante HP2 mit dem Pendant 
mit höherem Nickelgehalt und dementsprechend höherer Austenitstabilität bereits beo-
bachtet [11] (siehe Abb. 2.17). Begründet wurden die Lebensdauerunterschiede mit der 
unterschiedlich stark ausgeprägten α‘-Martensitbildung. Im LCF-Bereich wirkt diese auf-
grund der hervorgerufenen Duktilitätseinbußen lebensdauerverkürzend, während die 
Lebensdauer im HCF-Bereich von der gestiegenen Festigkeit und dadurch spürbar redu-
zierten plastischen Dehnungsamplitude profitiert [11, 12, 138, 139]. 
 
Abb. 4.8: Dehnungswöhlerlinien für die Referenzzustände HP1 und HP2. Daten für HP1 aus 
[178] und für HP2 aus [11]. 
Im aktuellen Fall unterscheiden sich die Spannungsamplituden, wie im vorhergehenden 
Kapitel 4.1.2 diskutiert, von Beginn an leicht aufgrund der unterschiedlichen Korngröße. 
Die etwas höhere Festigkeit des Zustands HP2 korreliert, analog zur oben angesprochenen 
Wirkung des α‘-Martensits, mit einer niedrigeren plastischen Dehnungsamplitude, d.h. 
die Plastizität pro Zyklus ist reduziert und die reversiblen plastischen Anteile nehmen zu 
[190, 191]. Dies wirkt sich im Bereich der niedrigen Dehnungsamplituden positiv auf die 
Lebensdauer aus. Zusätzlich ist die Inkubationsphase für die α‘-Martensitbildung für den 
Zustand HP2 tendenziell kürzer (Abb. 4.6), weshalb dessen positive Wirkung auf die Le-
bensdauer im HCF-Bereich früher einsetzt. Das bedeutet jedoch gleichzeitig, dass die 
Duktilitätseinbußen durch die Phasentransformation früher zum Tragen kommen. Die ge-
ringere Lebensdauer bei den hohen Dehnungsamplituden wird vorwiegend diesem Effekt 
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zugeschrieben. Einen kleinen zusätzlichen Beitrag liefert vermutlich die leicht geringere 
Duktilität des Zustands HP2 gegenüber dem Zustand HP1, Tab. 4.1. Durch die beschrie-
benen, im LCF- und HCF-Bereich konträren, Effekte kommt es zu der beobachteten Kreu-
zung der Dehnungswöhlerlinien in Abb. 4.8. 
4.2. Herstellungsroute Thermo-Mechanically Controlled 
Processing (TMCP) 
Dieses Kapitel beschäftigt sich mit den Werkstoffzuständen, die über zwei unterschiedli-
che TMCP Routen hergestellt wurden. Die erste Route des Zustands FR-700 beinhaltete 
ein konventionelles Reversion Annealing im Wärmebehandlungsofen, während die Er-
wärmung für drei weitere Zustände (LR-990, LR-780, LR-610) über eine Laserwärmebe-
handlung erfolgte, siehe Kapitel 3.2.2. 
4.2.1. Rückumwandlungsverhalten α‘→γ 
Wie in Kapitel 2.2.2 ausführlich dargelegt, gibt es zwei unterschiedliche Arten der Rück-
umwandlung α‘→γ, die während des Reversion Annealing aktiviert werden können – ei-
nen diffusionsgesteuerten Mechanismus und einen martensitischen Rückumwandlungs-
prozess, der insgesamt drei Schritte umfasst. Welcher Mechanismus im Material abläuft 
ist neben dem Umformgrad während der Kaltumformung und der Temperaturführung 
während des Reversion Annealing entscheidend von der chemischen Zusammensetzung 
abhängig. Diese bestimmt die Differenz zwischen den Gibbs-Energien der beiden Phasen 
∆Gα→γ sowie deren Änderung mit der Temperatur. Nach Tomimura et al. [55] ist die mar-
tensitische Rückumwandlung bei Erreichen des kritischen Wertes von ∆Gα→γ = -500 J/mol 
abgeschlossen. 
Der Verlauf von ∆Gα→γ über der Temperatur kann dabei mithilfe von Gleichung (2.1) und 
der Verwendung von Cr- und Ni-Äquivalenten abgeschätzt werden. Die entsprechenden 
Kurven für die beiden vorliegenden chemischen Zusammensetzungen des Zustands 
FR-700 und der laserbehandelten Zustände sind in Abb. 4.9a dargestellt. Zusätzlich zu 
den in der Literatur verwendeten Äquivalenten (Gleichungen (2.2) und (2.3)), die von So-
mani et al. [40] für verschiedene austenitische Stahllegierungen entwickelt wurden, sind 
Kurvenverläufe abgebildet, die unter Verwendung der Äquivalente von Weiß et al. [192] 
berechnet wurden. Letztere werden üblicherweise für Formeln zur Abschätzung des Ver-
haltens der vorliegenden Legierung genutzt und lassen sich wie folgt bestimmen: 
 𝑁𝑁𝑁𝑁ä𝑞𝑞,𝑊𝑊𝐹𝐹𝑆𝑆ß = 𝑁𝑁𝑁𝑁 + 30𝐶𝐶 + 18𝑁𝑁 + 0,5𝑀𝑀𝑀𝑀 + 0,3𝐶𝐶𝑚𝑚 + 0,2𝐶𝐶𝐶𝐶 − 0,2𝑑𝑑𝑚𝑚 (4.1) 
und 
 𝐶𝐶𝐶𝐶ä𝑞𝑞,𝑊𝑊𝐹𝐹𝑆𝑆ß = 𝐶𝐶𝐶𝐶 + 𝑀𝑀𝑚𝑚 + 1,5𝑆𝑆𝑁𝑁 + 0,5𝑊𝑊 + 0,9𝑁𝑁𝑁𝑁 + 4𝑑𝑑𝑚𝑚 + 4𝑇𝑇𝑁𝑁 + 1,5𝑉𝑉 + 0,9𝑇𝑇𝑇𝑇 (4.2) 
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Im Vergleich der chemischen Zusammensetzungen in Abb. 4.9a weisen die Kurven der 
laserbehandelten Zustände gegenüber dem Zustand FR-700 ein leicht geringeres Energi-
eniveau auf. Dies gilt sowohl für die Berechnungen auf Basis der Äquivalente nach So-
mani et al. [40] als auch nach Weiß et al. [192]. Letztere ergeben allerdings Verläufe, die 
zu etwas niedrigeren Werten verschoben sind. Insgesamt liegen alle vier Kurven recht nah 
beieinander und zeigen nahezu identische qualitative Verläufe auf. Alle erreichen die kri-
tische freie Energie von -500 J/mol in dem relativ engen Temperaturintervall von 549 °C 
(LR-xyz nach Weiß) bis 581 °C (FR-700 nach Somani). Die Abweichungen aufgrund der 
leicht unterschiedlichen Zusammensetzung der Werkstoffzustände sowie aufgrund der 
verschiedenen Berechnungsmethoden ist folglich gering. Einen Überblick über die Werte 
gibt Tab. 4.2. 
 
Abb. 4.9: Verlauf der Energiedifferenz ∆Gα→γ über der Temperatur. (a) Vergleich der der zwei 
TMCP-Zustände und verschiedener Äquivalente (Somani und Weiß). (b) Vergleich des 
Ansatzes basierend auf Gleichung (2.1) mit einer Modellierung durch Thermo-Calc. (b) 
nach [178]. 
Auffallend ist, dass alle Kurven bei etwa der gleichen Temperatur von 827 °C ein Mini-
mum aufweisen. Auch für weitere austenitische Stähle, deren Verlauf aus der Literatur 
[40] bekannt ist (siehe Abb. 2.6b bei 1100 K), wurden Minima bei dieser Temperatur und 
sehr ähnliche qualitative Verläufe beobachtet. Dies legt den Schluss nahe, dass diese Mi-
nima eine inhärente Eigenschaft der Methode basierend auf Gleichung (2.1) sind und nicht 
etwa eine Eigenschaft all dieser Legierungen. Um diese Vorgehensweise zu überprüfen, 
wurden daher Thermo-Calc Berechnungen durchgeführt, die ebenfalls den Verlauf von 
∆Gα→γ über der Temperatur abbilden. Der sich ergebende Plot ist in Abb. 4.9b im Vergleich 
zu den bereits diskutierten Ansätzen dargestellt. Hierbei muss jedoch darauf hingewiesen 
werden, dass alle Kurven in Abb. 4.9b auf einer chemischen Analyse des Zustands HP1 
nach dem Heißpressen basieren, deren Angaben etwas von denen in Tab. 3.1 abweichen: 
17,2Cr-6,9Mn-6,5Ni-0,035C-0,078N-0,17Si-0,037Al. Die Ursache sind vermutlich die unter-
schiedlichen Analysemethoden. Während Kohlenstoff- und Stickstoffgehalte mit identi-
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schen Methoden bestimmt wurden, kam für die restlichen Elemente die Funkenemissi-
onsspektrometrie zum Einsatz. Chrom ist das einzige Element, dessen Wert um mehr als 
0,2 Gew.-% abweicht. 
Der mit Thermo-Calc berechnete Verlauf liegt innerhalb des Temperaturbereichs 
400 °C – 600 °C zwischen den beiden Kurven, die auf den Äquivalenten nach Somani und 
Weiß basieren. In diesen Temperaturbereich fällt das Erreichen der freien Energie 
von -500 J/mol [55]. Daher liegen die dazugehörigen kritischen Temperaturen für alle Be-
rechnungsmethoden relativ nah beieinander und betragen 544 °C, 513 °C und 522 °C für 
die Berechnungen nach Somani, Weiß bzw. Thermo-Calc. Im weiteren Verlauf weicht die 
Thermo-Calc Kurve ab etwa 600 °C von den beiden anderen ab und verläuft deutlich ober-
halb derer (Abb. 4.9b). Bereits bei 700 °C und -631 J/mol wird das Minimum erreicht. Die 
ab diesem Punkt ansteigende Kurve überschreitet die freie Energie von -500 J/mol wieder 
bei 943 °C. Da die martensitische Rückumwandlung kein zeitabhängiger Prozess ist [55], 
sollte dieses Überschreiten bei Wärmebehandlungen mit höheren Maximaltemperaturen 
und hohen Aufheizraten unerheblich sein. Unabhängig von den Bedingungen der Wär-
mebehandlung ist davon auszugehen, dass die Rückumwandlung bereits bei Erreichen 
der Temperatur von 522 °C vollständig abgelaufen ist. Dabei ist natürlich zu beachten, 
dass unter Rückumwandlung in diesem Zusammenhang nur der erste der drei Schritte 
des shear reversion Mechanismus, also die reine martensitische Phasentransformation, 
verstanden wird. Die beiden folgenden Schritte der Subkornbildung und des Zusammen-
wachsens der Subkörner (siehe Kapitel 2.2.2) sind hingegen zeitabhängig [40, 51]. 
Tab. 4.2: Übersicht über die Werte der kritischen Temperatur 𝑑𝑑𝑓𝑓′ , bei deren Erreichen die marten-
sitische Rückumwandlung α‘→γ abgeschlossen ist, berechnet nach verschiedenen An-
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* Diese Werte basieren auf einer von Tab. 3.1 leicht abweichenden chemischen Analyse, die am heißgepressten 
Zustand durchgeführt wurde. Nähere Informationen werden im Text gegeben. 
Aufgrund der geringen Datenbasis kann nicht abschließend beurteilt werden, ob die gute 
Übereinstimmung der Berechnungsansätze im Bereich der kritischen freien Energie 
von -500 J/mol zufälliger Natur ist oder nicht. Größere Abweichungen für andere Legie-
rungssysteme auch in diesem, für die Rückumwandlung entscheidenden Bereich können 
daher nicht ausgeschlossen werden. Für die vorliegende Legierung scheint der Ansatz auf 
Basis von Gleichung (2.1) allerdings gut geeignet, um das Rückumwandlungsverhalten 
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zu beurteilen. Außerdem ergeben sich durch die unterschiedlichen chemischen Zusam-
mensetzungen und Äquivalenten-Berechnung keine gravierenden Unterschiede für die 
Bestimmung der Rückumwandlungstemperatur. Nichtsdestotrotz wird die Berechnung 
mittels Thermo-Calc als am vertrauenswürdigsten erachtet, da die der Modellierung zu-
grundeliegende Datenbank von Franke et al. [194] speziell für diese Art der CrMnNi-
Stähle entwickelt wurde. Gleichung (2.1) wurde hingegen ursprünglich für CrNi-Stähle 
entworfen [55] und ist nur unter Verwendung von Äquivalenten auf andere Stahlsorten 
übertragbar. 
Eine weitere Möglichkeit, das Umwandlungsverhalten der aktuellen Legierung abzu-
schätzen, sind die Formeln nach Jahn et al. [193]. Diese lassen zwar keinen Rückschluss 
auf den ablaufenden Mechanismus zu, erlauben aber neben der Berechnung der Austeni-
tendtemperatur Af zusätzlich eine Abschätzung der Austenitstarttemperatur As: 
 𝑑𝑑𝑠𝑠 [°𝐶𝐶] = 880 − 18 ∙ 𝑁𝑁𝑁𝑁ä𝑞𝑞,𝑊𝑊𝐹𝐹𝑆𝑆ß − 𝑁𝑁𝑁𝑁ä𝑞𝑞,𝑊𝑊𝐹𝐹𝑆𝑆ß2 (4.3) 
und 
 𝑑𝑑𝑓𝑓  [°𝐶𝐶] = 925 + 19,5 ∙ 𝑁𝑁𝑁𝑁ä𝑞𝑞,𝑊𝑊𝐹𝐹𝑆𝑆ß − 3,8 ∙ 𝑁𝑁𝑁𝑁ä𝑞𝑞,𝑊𝑊𝐹𝐹𝑆𝑆ß2 (4.4) 
Diese Gleichungen nutzen das Ni-Äquivalent nach Weiß et al. [192] (Gleichung (4.1)) und 
wurden anhand von experimentellen Daten für CrNi- und CrMnNi-Stähle [193] entwi-
ckelt. Für die vorliegenden TMCP-Zustände ergeben sich die in Tab. 4.2 dargestellten 
Werte. Die Af-Temperaturen liegen mit 685 °C (FR-700) und 645 °C (LR-xyz) deutlich ober-
halb der zuvor diskutierten Werte für 𝑑𝑑𝑓𝑓′ . Die weiteren Untersuchungen werden jedoch 
zeigen, dass die Af-Temperatur zumindest für die laserbehandelten Zustände niedriger 
liegt als nach Jahn et al. [193] prognostiziert. 
Auf Grundlage aller Ergebnisse wird im Folgenden davon ausgegangen, dass beide 
TMCP-Legierungen eine vergleichsweise hohe Neigung zur Rückumwandlung über den 
Mechanismus der martensitischen Phasenumwandlung aufweisen. Voraussetzung dafür 
ist ein entsprechender Temperatur-Zeit Verlauf während des Reversion Annealing. Das 
heißt, die kritische Temperatur 𝑑𝑑𝑓𝑓′ , bei der die martensitische Phasenumwandlung abge-
schlossen ist, muss relativ schnell erreicht werden, um die Aktivierung einer diffusions-
gesteuerten Rückumwandlung beim Durchlaufen der niedrigeren Temperaturbereiche 
während der Aufheizphase auszuschließen bzw. zu minimieren [55, 60, 62]. Unter Beach-
tung der leichten Abweichungen durch unterschiedliche chemische Zusammensetzungen 
und verschiedene Berechnungsmodelle wird angenommen, dass diese kritische Tempera-
tur 𝑑𝑑𝑓𝑓′  für beide vorliegenden TMCP-Legierungen unterhalb von 600 °C liegt. Demnach 
wird die martensitische Rückumwandlung bei niedrigeren Temperaturen abgeschlossen 
als für die meisten anderen metastabilen austenitischen Stähle, vgl. Abb. 2.6b. 
Die Temperatur von 600 °C wurde bei allen durchgeführten Reversion Annealing Prozes-
sen überschritten. Dementsprechend liegt der gemessene verbliebene α‘-Martensitgehalt 
auch für die geringste Wärmebehandlungstemperatur von 608 °C (LR-610, siehe Kapitel 
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3.2.2) bei weniger als 1 Vol.-%. Es hat folglich eine vollständige Phasenumwandlung statt-
gefunden und der Zustand ist nach dem TMCP-Prozess rein austenitisch. Dies bestätigt 
zudem die Vermutung, dass die nach Jahn et al. [193] abgeschätzte Af-Temperatur etwas 
zu hoch liegt. Aufgrund der hohen Aufheizrate während der Laser-Wärmebehandlung 
von etwa 200 K/s kann davon ausgegangen werden, dass die diffusionsgesteuerte Rück-
umwandlung unterdrückt wurde [55, 60, 62] und die laserbehandelten Werkstoffzustände 
über den martensitischen Mechanismus rückumgewandelt sind. Für den Zustand FR-700 
ist die Bewertung des Rückumwandlungsverhaltens hingegen mit mehr Unsicherheit ver-
bunden. Durch die langsamere Aufheizrate während der Ofenwärmebehandlung ist nicht 
auszuschließen, dass vor dem Erreichen der 𝑑𝑑𝑓𝑓′ -Temperatur eine diffusionsgesteuerte 
Rückumwandlung aktiviert wurde [55, 60, 62]. Durch die vorhergehende sehr hohe Um-
formung während des Rundknetens war die Triebkraft für diese Art der Umwandlung 
zudem besonders hoch [38, 39, 44, 57]. Andererseits liegt die 𝑑𝑑𝑓𝑓′ -Temperatur relativ nied-
rig und die Kinetik der diffusionsgesteuerten Rückumwandlung ist bei solch niedrigen 
Temperaturen stark gehemmt. Trotzdem berichten Somani et al. [40] für einen Stahl des 
Typs 301LN, der bekanntlich zur diffusionsgesteuerten Rückumwandlung neigt [38, 59], 
bereits bei 600 °C von der Bildung nanokristalliner austenitischer Körner. Da dieser Me-
chanismus im Gegensatz zur martensitischen Umwandlung zeitabhängig ist [40, 55] wird 
die Annahme getroffen, dass die Rückumwandlung im Falle des Zustands FR-700 haupt-
sächlich über den martensitischen Mechanismus ablief und nur ein kleiner Teil des α‘-
Martensits diffusionsgesteuert umwandelte, vgl. [81, 195]. Je nach Temperatur-Zeit-Ver-
lauf des Reversion Annealing ist über das Auftreten beider Rückumwandlungsmechanis-
men bereits in der Literatur berichtet worden [56, 63, 64]. 
4.2.2. Mikrostruktur nach dem Thermo-Mechanically Controlled Processing 
In diesem Kapitel werden zunächst die Mikrostrukturen für die laserbehandelten Zu-
stände LR-990 und LR-780 sowie für den konventionell geglühten Zustand FR-700 nach 
Abschluss des Reversion Annealing vorgestellt. Im Anschluss wird die Homogenität der 
Mikrostruktur über den Blechquerschnitt infolge der Laserbehandlung am Beispiel des 
Zustands LR-780 beleuchtet. Separat besprochen wird der Zustand LR-610, dessen Mik-
rostruktur einen nennenswerten Anteil an stark deformiertem Austenit beinhaltet und 
sich dadurch deutlich von den anderen Zuständen unterscheidet. Zudem ließ dieser Zu-
stand keinen EBSD-Scan in angemessener Qualität zu, weshalb er anhand von t-SEM Auf-
nahmen charakterisiert wird. 
LR-780, LR-990, FR-700 Die EBSD-Orientierungsdarstellungen in Bezug zur Normalen-
richtung in Abb. 4.10a-c variieren in der Größe ihres Messbereiches, weshalb die abwei-
chenden Maßstabsbalken beachtet werden müssen. Die Messbereiche wurden an die je-
weiligen Korngrößen angepasst, die sich zwischen den Zuständen deutlich unterscheiden. 
Unabhängig von der Art der Wärmebehandlung nehmen diese mit abnehmender Maxi- 
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Abb. 4.10: Mikrostruktur nach dem TMCP. EBSD-Orientierungsdarstellungen (a-c) der Zu-
stände LR-990 (a), LR-780 (b) und FR-700 (c) mit schwarz markierten Großwinkel-
korngrenzen sowie inverse Polfiguren (d), Korngrößenverteilungen (e) und Missorien-
tierungsverteilungen (f). RD: Rolling Direction, TD: Transverse Direction, SA: Stab-
achse, TI: Texturintensität. TD bzw. SA stimmen mit Lastachse während zyklischer 
Verformung überein. (a, b, e, f) nach [178] und (c) nach [196]. 
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maltemperatur stark ab. Dementsprechend weist der Zustand LR-990 die größte durch-
schnittliche Korngröße 𝑑𝑑𝐴𝐴��� von 7,7 µm auf (Abb. 4.10a), welche infolge der Reduzierung 
der Maximaltemperatur um etwa 200 °C für den Zustand LR-780 auf 2,7 µm absinkt (Abb. 
4.10b). Die geringste durchschnittliche Korngröße von 0,78 µm wird für die Variante 
FR-700 festgestellt (Abb. 4.10c, d). Diese unterschiedlichen Korngrößen kommen ebenfalls 
in den in Abb. 4.10e gegenübergestellten Korngrößenverteilungen zum Ausdruck, die alle 
annähernd einer logarithmischen Normalverteilung folgen. Die größten Körner des Werk-
stoffs FR-700 sind nur etwa 2 µm groß, während die laserbehandelten Zustände Körner 
bis zu 8 µm (LR-780) bzw. 20 µm (LR-990) enthalten. Auffallend ist zudem die Ähnlichkeit 
der Verläufe des Zustands LR-990 und des Referenzzustands HP2. Letzterer beinhaltet 
noch einen etwas höheren Anteil an Körnern >10 µm, wodurch sich die größere durch-
schnittliche Korngröße von 15 µm erklärt. Darüber hinaus belegt die Verteilung der Mis-
sorientierungen in Abb. 4.10f, dass durch das Reversion Annealing kaum Kleinwinkel-
korngrenzen (5°-15°) erzeugt wurden. Hingegen bildeten sich viele Großwinkelkorngren-
zen (>15°) und energetisch günstige Zwillingsgrenzen (60°) aus. Insbesondere fällt der 
hohe Anteil an Missorientierungen bei etwa 55° auf, der gegenüber dem Zustand HP1 
deutlich zugenommen hat. Die Ursachen sind vermutlich nicht in der unterschiedlichen 
Textur zu finden [197], sondern eher durch die martensitische Phasenumwandlung und 
deren Orientierungsbeziehungen begründet, vgl. [198]. 
Zudem haben sich infolge der TMCP-Routen kristallographische Vorzugsorientierungen 
ausgebildet, die in Abb. 4.10d anhand von inversen Polfiguren (IPF) dargestellt sind. Das 
Kaltwalzen mit anschließendem Reversion Annealing der Zustände LR-990 und LR-780 
hat einen leichten Anstieg der 〈101〉 bzw. 〈102〉 Orientierungen in Bezug zur Normalen-
richtung (IPF III bzw. VI in Abb. 4.10d) hervorgerufen. In Bezug zur Transverse Direction 
(IPF I + IV), die der späteren Lastachse während der zyklischen Verformung entspricht, 
sind die Kornorientierungen nahezu regellos verteilt. Im Gegensatz dazu ist die stärkste 
Textur für den rundgehämmerten Zustand FR-700 zu verzeichnen, dessen IPF VII bis IX 
auf Grundlage zweier unabhängiger Scans berechnet wurden. Mit einer maximalen Tex-
turintensität von über fünf sind die Orientierungen 〈111〉 und 〈001〉 in Bezug zur Längs-
achse des rundgehämmerten Stabes (IPF VII) relativ stark ausgeprägt, während Körner in 
〈101〉 Orientierung unterproportional vertreten sind. Auch die Bereiche zwischen den 
Ecken und im Inneren des Standarddreiecks, d. h. im Bereich der Orientierungen 〈102〉, 
〈122〉, 〈113〉 und 〈135〉, sind unterrepräsentiert. Diese Texturausbildung hat Einfluss auf 
die mechanischen Eigenschaften und insbesondere die α‘-Martensitbildung, worauf im 
weiteren Verlauf der Arbeit noch eingegangen wird. 
Homogenität über Blechquerschnitt Ein weiterer Aspekt der Untersuchungen der la-
serbehandelten Zustände war die Homogenität der Mikrostruktur über den Blechquer-
schnitt. In vorangegangenen Untersuchungen [48–50], in denen die Erwärmung der Ble-
che bzw. der Energieeintrag während des Reversion Annealing einseitig über einen Laser- 
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[48, 49] oder Elektronenstrahl [50] erfolgte, ergaben sich ein Korngradient über den Quer-
schnitt sowie teilweise Unterschiede im α‘-Martensitgehalt. Aus diesem Grund wurden 
für den Zustand LR-780 EBSD-Scans in der ND-RD-Ebene nahe der Ober- und Unterseite 
des Bleches durchgeführt, Abb. 4.11. Diese resultierten in voll austenitischen und rekris-
tallisierten Gefügen, deren durchschnittliche Korngrößen mit 2,9 µm ± 1,6 µm für die 
Oberseite (Abb. 4.11a) bzw. 2,6 µm ± 1,3 µm für die Unterseite (Abb. 4.11b) nur leicht von-
einander abwichen. Diese, im Vergleich zu den bisherigen auf einer Laserwärmebehand-
lung basierenden Studien [48, 49] abweichenden Ergebnisse können verschiedene Ursa-
chen haben. Beispielsweise können unterschiedliche Dickenabnahmen und α‘-Martensit-
gehalte nach dem Kaltwalzen oder die Verwendung anderer Strahlparameter zu einer ein-
geschränkten Vergleichbarkeit führen. Auch die Art der Einspannung der Bleche, die in 
den Publikationen [48, 49] nicht näher spezifiziert ist, kann entscheidenden Einfluss auf 
den Wärmetransport und die Geschwindigkeit der Abkühlung haben. Da aus den Studien 
[48, 49] keine Temperatur-Zeit-Profile bekannt sind, ist eine Beurteilung über eventuelle 
Unterschiede aufgrund unterschiedlicher Scanstrategien und Versuchsbedingungen 
kaum möglich. Darüber hinaus ist zu beachten, dass mit dem Stahl AISI 301LN eine ab-
weichende Legierung untersucht wurde, die bekanntlich über den diffusionsgesteuerten 
Mechanismus rückumwandelt [40, 59]. 
 
Abb. 4.11: Mikrostruktur nach dem TMCP des Zustands LR-780 in der RD-ND-Ebene nahe der 
Blechoberfläche. Die EBSD-Orientierungsdarstellungen mit schwarz markierten Groß-
winkelkorngrenzen zeigen die dem Laserstrahl zugewandte (a) bzw. abgewandte (b) 
Seite. RD: Rolling Direction, ND: Normal Direction. 
Im Gegensatz dazu verwendete die Studie, die das Reversion Annealing mittels Elektro-
nenstrahl durchführte [50], eine ähnliche Stahlzusammensetzung bei einer Blechdicke von 
3 mm. Zwar sind die Strahlparameter nicht übereinstimmend und auch die Scanstrategien 
wichen stark von der vorliegenden Arbeit ab, aber die sich ergebenden und für die Mik-
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rostrukturentwicklung letztendlich entscheidenden Temperatur-Zeit-Verläufe sind be-
kannt. Die mittels Pyrometer an der Blechoberfläche gemessenen Werte wiesen meist hö-
here Maximaltemperaturen sowie höhere Abkühlraten auf [50]. Die Haltezeiten oberhalb 
einer bestimmten Temperatur, beispielsweise oberhalb von 600 °C, waren deutlich kürzer. 
Dementsprechend war das Zeitintervall für den Wärmetransport von der Blechober- zur 
Blechunterseite deutlich kürzer, was vermutlich zu einem spürbaren Temperatur- und da-
mit auch Mikrostrukturgradienten über dem Blechquerschnitt beigetragen hat. Die in der 
vorliegenden Arbeit gewählte Kombination aus Blechdicke, Strahlparameter und Scan-
strategie ermöglicht offensichtlich eine recht homogene Temperaturverteilung über den 
Blechquerschnitt. Dadurch konnten unerwünschte Mikrostrukturgradienten vermieden 
und eine gleichmäßige Korngröße über den gesamten Querschnitt eingestellt werden. 
LR-610 Die Mikrostruktur des Zustands LR-610 ist deutlich komplexer als die der bisher 
vorgestellten Werkstoffzustände. Die beiden t-SEM Übersichtsaufnahmen in Abb. 4.12a, b 
zeigen ein heterogenes Gefüge, das sich aus drei Bestandteilen zusammensetzt: (i) Defor-
mierter Austenit (DA), (ii) submikrokristalline Körner bis hinein in den nanokristallinen 
Bereich (<100 nm), (iii) Körner mit Korngrößen bis zu 2 µm. Es wird angenommen, dass 
diese verschiedenen mikrostrukturellen Merkmale aus den unterschiedlichen Stadien des 
martensitischen Rückumwandlungsmechanismus (siehe Kapitel 2.2.2) resultieren. Wie 
bereits besprochen, ist Schritt (i) nach dem Reversion Annealing bei 608 °C vollständig 
abgeschlossen. Dementsprechend haben alle in Abb. 4.12 dargestellten mikrostrukturellen 
Merkmale diesen Schritt durchlaufen oder sind dem etwa 24 Vol.-% zurückgebliebenen 
Austenit zuzuordnen, der während des Kaltwalzprozesses nicht in α‘-Martensit umwan-
delte. Da der rückumgewandelte Austenit nach Schritt (i) eine sehr hohe Versetzungs-
dichte aufweist [51], ist er nur schwer von dem zurückgebliebenen Austenit zu unterschei-
den. Zwei Bereiche mit hohen Anteilen an deformiertem Austenit (mit DA gekennzeich-
net) sind in Abb. 4.12e und f dargestellt. Das deformierte Gefüge in Abb. 4.12e weist lang-
gezogene bzw. gelängte Strukturen auf, die etwas schräg von unten links nach oben rechts 
laufen. Diese könnten aus dem Kaltwalzvorgang stammen und demnach ein Indiz dafür 
sein, dass es sich um zurückgebliebenen Austenit handelt. Hingegen zeigt der deformierte 
Austenit in Abb. 4.12f keine derartigen Anzeichen und ist womöglich aus der martensiti-
schen Phasenumwandlung hervorgegangen. Diese Vermutungen werden unterstützt von 
den weiteren Merkmalen, die in den Abbildungen zu sehen sind. Dazu müssen zunächst 
die generellen Unterschiede der auftretenden Rekristallisationsprozesse besprochen wer-
den. Während Schritte (ii) und (iii) nach der Rückumwandlung – also die Bildung von 
Subkörnern und deren anschließendes Zusammenwachsen – als kontinuierliche Rekris-
tallisation einzuordnen sind (vgl. Kapitel 2.2.2), findet im zurückgebliebenen Austenit 
eine diskontinuierliche Rekristallisation statt – also Keimbildung und anschließendes 
Keimwachstum. Während dieses Keimwachstum über die Ausbreitung der Großwinkel-
korngrenzen erfolgt, findet die kontinuierliche Rekristallisation ohne eine ausgeprägte 
Wanderung von Großwinkelkorngrenzen statt, da deren Bewegung durch die starke Ver- 
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Abb. 4.12: t-SEM Aufnahmen des Zustands LR-610 nach dem TMCP. (c) und (d) sind Vergröße-
rungen der in (a) markierten Bereiche. DA: Deformierter Austenit, SK: Subkorn. 
(a, c, d) aus [178]. 
formung behindert wird. Von dieser Art der Rekristallisation wurde zwar ebenfalls für 
nicht rückumgewandelten, sehr stark verformten feinkörnigen austenitischen Stahl be-
richtet [199], allerdings wird deren Auftreten im vorliegenden Fall des zurückgebliebenen 
Austenits nicht erwartet. Die Ursache für die verschiedenen Rekristallisationsarten wird 
in der unterschiedlichen Korngröße des rückumgewandelten und des zurückgebliebenen 
Austenits gesehen, vgl. [199, 200]. Wie von Humphreys [200] berichtet, steigt die kritische 
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Verformung, ab der die diskontinuierliche Rekristallisation verhindert wird, mit zuneh-
mender Korngröße an. Da die Korngröße des zurückgebliebenen Austenits deutlich grö-
ßer ist als die des rückumgewandelten Austenits, wäre für Ersteren eine höhere Verfor-
mung notwendig, um die diskontinuierliche Rekristallisation zu unterbinden. Es wird da-
her in dieser Arbeit angenommen, dass ein derart hoher Verformungsgrad während des 
Kaltwalzens nicht erreicht wurde. 
Die Triebkräfte für die beiden Rekristallisationsformen unterscheiden sich vermutlich in-
sofern, dass die kontinuierliche Rekristallisation schneller bzw. bei niedrigeren Tempera-
turen abläuft. So berichteten Sun et al. [201] für den Stahl AISI 304 nach einer Dickenre-
duktion von 80 % und einer anschließenden Wärmebehandlung für 1 min bei 750 °C von 
einer vollständig abgelaufenen kontinuierlichen Rekristallisation des rückumgewandel-
ten Martensits. Der Abschluss der diskontinuierlichen Rekristallisation des zurückgeblie-
benen Austenits benötigte hingegen bei gleicher Temperatur ganze 15 min [201]. Auf die-
ser Grundlage werden die als DA gekennzeichneten Bereiche in Abb. 4.12e dem zurück-
gebliebenen Austenit zugeschrieben, da noch kaum Rekristallisationserscheinungen zu 
beobachten sind. Die Subkörner (als SK markiert) liegen vorwiegend im linken Bildbe-
reich und könnten aus rückumgewandeltem Austenit hervorgegangen sein. In der Auf-
nahme in Abb. 4.12f ist hingegen eine weiter fortgeschrittene Rekristallisation unter Bil-
dung zahlreicher Subkörner zu beobachten. Die Ausbildung dieser wird dementspre-
chend der kontinuierlichen Rekristallisation des rückumgewandelten Austenits zugeord-
net. Dies legt nahe, dass der in dieser Aufnahme abgebildete deformierte Austenit, der 
wie oben besprochen keinerlei längliche Strukturen aufweist, aus der martensitischen 
Rückumwandlung hervorgegangen ist. 
Angesichts der Beschaffenheit der Mikrostruktur und der hier getroffenen Aussagen wird 
für den Zustand LR-610 davon ausgegangen, dass die stark deformierten austenitischen 
Bereiche vorwiegend aus dem zurückgebliebenen kaltverformten Austenit hervorgegan-
gen sind. Zusätzlich ist vermutlich noch ein geringer Anteil an rückumgewandeltem Aus-
tenit vorhanden, der noch nicht vollständig rekristallisiert ist. Die im Gefüge beobachteten 
submikrokristallinen bzw. nanokristallinen Körner werden der Subkornbildung im 
Schritt (ii) des martensitischen Rückumwandlungsmechanismus zugeschrieben. Ein Teil 
dieser Subkörner ist im Zuge des dritten Schrittes der Rückumwandlung zusammenge-
wachsen und bildet die bis zu 2 µm großen Körner, die von weiteren Subkörnern oder 
deformiertem Austenit umgeben sind (Abb. 4.12c, d). Die in diesen Körnern teilweise vor-
handenen Stapelfehler (Abb. 4.12c) sind für diesen Rückumwandlungsmechanismus nicht 
ungewöhnlich und wurden in der Literatur bereits beschrieben [51]. 
4.2.3. Mechanisches Verhalten und Mikrostrukturentwicklung 
Das im Zugversuch ermittelte Spannungs-Dehnungs-Verhalten der verschiedenen 
TMCP-Zustände ist in Abb. 4.13 dargestellt. Die dazugehörigen mechanischen Kennwerte 
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können Tab. 4.3 entnommen werden. Mit Ausnahme des Zustands LR-610 weisen alle Va-
rianten ausgezeichnete mechanische Eigenschaften mit unterschiedlichen Kombinationen 
aus Fließgrenze, Zugfestigkeit und Duktilität auf. Der Zustand LR-990 erreicht die höchste 
Gleichmaßdehnung von 64 % bei einer vergleichsweise niedrigen Fließgrenze und Zug-
festigkeit von 359 MPa bzw. 790 MPa. Hingegen zeigt die Variante FR-700 eine sehr hohe 
Fließgrenze (923 MPa) und Zugfestigkeit (1063 MPa) bei nach wie vor über 20 % Gleich-
maßdehnung. Neben der Korngröße, die maßgeblich den Beginn der plastischen Verfor-
mung bestimmt (siehe Kapitel 5.2.1), werden diese außergewöhnlichen Kombinationen 
auch durch die stark verfestigende Wirkung des verformungsinduzierten α‘-Martensits 
ermöglicht. Dessen Phasenanteil nach Erreichen der Gleichmaßdehnung sinkt bei den la-
serbehandelten Zuständen mit abnehmender Korngröße. Diesem Trend entgegengesetzt 
ist der Anteil an α‘-Martensit im Zustand FR-700, der trotz der geringsten Korngröße am 
höchsten unter allen TMCP-Zuständen ist (Tab. 4.3). Dies wird einerseits auf die deutlich 
höheren Spannungen während der Verformung und andererseits auf die Textur in Bezug 
zur Lastachse (vgl. Abb. 4.10d, IPF VII) zurückgeführt. Aus der Literatur [202, 203] ist be-
kannt, dass Körner mit 〈111〉 Orientierung unter Zugbeanspruchung eine ausgeprägte 
Neigung zur Bildung von α‘-Martensit aufweisen. Eine ausführlichere Diskussion des 
Textureinflusses auf die Phasentransformation wird im Zusammenhang mit der zykli-
schen Beanspruchung geführt. 
 
Abb. 4.13: Technische Spannungs-Dehnungs-Kurven aus dem Zugversuch für die TMCP-Zu-
stände. Nach [178], Daten für Zustand FR-700 ergänzt aus [196]. 
Der mikrostrukturell heterogene Zustand der Variante LR-610 führt zu den höchsten Fes-
tigkeiten. Allerdings beginnt kurz nach Überschreiten der Fließgrenze von 1125 MPa be-
reits die Einschnürung. Die hohe Kaltverfestigung der deformierten Bereiche spiegelt sich 
also auch in den mechanischen Eigenschaften wider und bewirkt eine sehr hohe Festigkeit 
und zugleich eine äußert geringe Duktilität, die durch eine Gleichmaßdehnung von ledig-
lich 1 % zum Ausdruck kommt. Diese eingeschränkte Verformungskapazität führt dazu, 
dass keine merkliche Bildung von α‘-Martensit stattfindet. Der Phasenanteil im Gefüge 
beträgt nach dem Zugversuch lediglich 1 Fe-%. In der Literatur gibt es hingegen Berichte, 
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die aussagen, dass die hohe Versetzungsdichte in zurückgebliebenem deformiertem Aus-
tenit zu einer verstärkten Phasentransformation unter Zugbeanspruchung führt [86]. 
Diese Befunde sind jedoch kaum vergleichbar, da die Verformungskapazität des in [86] 
untersuchten Zustands mit einer Gleichmaßdehnung von fast 40 % bedeutend höher war. 
Tab. 4.3: Überblick der quasi-statisch ermittelten mechanischen Kennwerte (σy: Fließgrenze, Rm: 
Zugfestigkeit, Ag: Gleichmaßdehnung, A: Bruchdehnung) und des α‘-Martensitgehalts 
nach Bruch (ξfin) für die TMCP-Zustände. Angegebene Standardabweichungen wurden 











FR-700 923 1063 21 35 20 
LR-990 359±4 790 64 75 16 
LR-780 520±3 808 39 40 4 
LR-610 1125±15 1182 1 10 1 
Die Wechselverformungskurven der einzelnen TMCP-Zustände sind in Abb. 4.14 darge-
stellt. Die Kurven der Variante LR-990 (Abb. 4.14a) ähneln qualitativ stark denen des Re-
ferenzzustands HP1 mit gleicher chemischer Zusammensetzung, vgl. Abb. 4.4a. Zu Be-
ginn der zyklischen Verformung tritt eine zyklische Verfestigung auf, an die sich bei mitt-
leren und geringen Dehnungsamplituden eine zyklische Entfestigung anschließt. Nach 
einer bestimmten Anzahl an Zyklen setzt schließlich eine sekundäre Verfestigung ein 
(Abb. 4.14a). Diese kann analog zu den Referenzzuständen auf eine wechselverformungs-
induzierte Bildung von α‘-Martensit zurückgeführt werden. Dementsprechend werden 
die gleichen Charakteristika beobachtet, wie ein früheres Einsetzen und eine deutlich stär-
kere Ausprägung der Sekundärverfestigung mit zunehmender Dehnungsamplitude 
(Abb. 4.14a). Auch der Zustand LR-780 (Abb. 4.14b) weist auf den ersten Blick ein ähnli-
ches Verhalten auf. Quantitativ unterscheiden sich die Verläufe der Wechselverformungs-
kurven jedoch. Auffällig ist die weniger ausgeprägte zyklische Verfestigung infolge der 
martensitischen Phasentransformation, die aufgrund der geringeren Korngröße gehemmt 
ist, vgl. Kapitel 2.2.5. Dies spiegelt sich in den geringeren α‘-Martensitgehalten am Ende 
der Lebensdauer wider, die in Abb. 4.15a gegenübergestellt sind. Diese Ergebnisse stehen 
in Einklang mit Literaturberichten zur zyklischen Verformung des Stahls AISI 301LN [159, 
165]. Während der Inkubationsphase sind die Spannungsamplituden des Zustands 
LR-780 hingegen höher als die des Zustands LR-990 (Abb. 4.14b). Wie bereits für die Re-
ferenzzustände diskutiert (vgl. Kapitel 4.1.2), wird dies auf die geringere Korngröße und 
einen schnelleren Aufstau der Versetzungen an den Korngrenzen zurückgeführt. Die Ab-
hängigkeit der Spannungsamplituden von der Korngröße steht im Einklang mit Berichten 
anderer Wissenschaftler [91, 146, 163–167, 204, 205], die austenitische Stähle unterschied-
licher Korngröße untersuchten. 
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Abb. 4.14: Wechselverformungskurven für die TMCP-Zustände LR-990 (a), LR-780 (b), LR-610 
(c) und FR-700 (d). Der Versuch bei 0,3 % für den Zustand FR-700 (d) wurde bei etwa 
105 Zyklen abgebrochen. (a-c) aus [178], (d) nach [196]. 
Einen gänzlich anderen Verlauf zeigen die Wechselverformungskurven der Variante 
LR-610 in Abb. 4.14c. Der auffälligste Unterschied sind die bedeutend höheren Span-
nungsamplituden im Vergleich zu den beiden anderen laserbehandelten Zuständen. Zu 
dieser hohen Festigkeit, die bereits im Zugversuch zum Ausdruck kam, trägt einerseits 
die geringe Korngröße der rekristallisierten Bereiche und andererseits die hohe Verset-
zungsdichte bzw. Kaltverfestigung des deformierten Austenits bei, vgl. Kapitel 4.2.2. 
Gleichzeitig führt diese Mikrostruktur bei den hohen Dehnungsamplituden ≥0,6 % zu 
zyklischen Entfestigungserscheinungen (Abb. 4.14c). Ausreichend hohe plastische Deh-
nungsamplituden bewirken vermutlich eine Umordnung bzw. Annihilation von Verset-
zungen in dem stark deformierten Austenit und damit eine Reduzierung der Festigkeit. 
Nur für die höchste Dehnungsamplitude von 1,2 % wird die Entfestigung durch eine 
leichte sekundäre Verfestigung infolge der Bildung von α‘-Martensit abgelöst. Während 
der weiteren Versuche trat keine bzw. eine vernachlässigbare α‘-Martensitbildung auf 
(Abb. 4.15a). Die Kombination aus vergleichsweise geringen plastischen Dehnungs-
amplituden aufgrund der hohen Festigkeit (Abb. 4.15b) und kurzer Lebensdauer auf-
grund der äußerst geringen Duktilität verhindert scheinbar trotz der hohen Versetzungs-
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dichte in den deformierten Bereichen eine ausgeprägte Phasentransformation. Das zykli-
sche Verformungsverhalten für die mittleren und geringen Dehnungsamplituden ≤0,5 % 
ist charakterisiert durch eine sehr leichte zyklische Entfestigung, die im Falle der gerings-
ten Beanspruchung von ∆ε t/2 = 0,3 % nach etwa 300 Zyklen in einen konstanten Verlauf 
der Spannungsamplituden übergeht (Abb. 4.14c). 
Beim Vergleich der Dehnungsamplituden untereinander fallen zudem Streuungen hin-
sichtlich der Höhe der auftretenden Spannungsamplituden auf. So liegt die Kurve für 
0,8 % oberhalb der Kurve für 1,2 % und die Verläufe für 0,5 % und 0,6 % schneiden sich 
nach etwa 100 Zyklen. Ursächlich ist vermutlich das heterogene Gefüge sowie eine gestie-
gene Sensitivität hinsichtlich der Entnahmeposition der Ermüdungsproben aus den Stahl-
blechen, die aus den relativ hohen Temperaturschwankungen während der Laserwärme-
behandlung resultiert, vgl. Abb. 3.3c und Tab. 3.3. Aufgrund der geringen Gleichmaßdeh-
nung des Zustands LR-610 muss darüber hinaus eine Einschnürung der Proben während 
der zyklischen Verformung bei hohen Dehnungsamplituden in Betracht gezogen werden. 
Bei der Analyse der Hysteresekurven des ersten und zweiten Zyklus der beiden höchsten 
Dehnungsamplituden (Anhang Abb. A.3) waren jedoch keine Anzeichen vorhanden, die 
auf eine Einschnürung hindeuten würden. 
 
Abb. 4.15: α‘-Martensitgehalte am Lebensdauerende (a) und Verlauf der plastischen Dehnungs-
amplitude ∆εpl/2 in Abhängigkeit der Zyklenzahl N (b) der TMCP- und Referenzzu-
stände. Aus [178], Daten für FR-700 jeweils ergänzt aus [196] und für HP2 aus [11]. 
Der Zustand FR-700, der als einziger Zustand einem isothermen Reversion Annealing un-
terzogen wurde, weist ähnlich hohe Spannungsamplituden auf wie der Zustand LR-610, 
besitzt jedoch im Gegensatz zu Letzterem eine homogene Mikrostruktur, Abb. 4.14d. Die 
hohen Spannungsamplituden sind sicherlich auf das ultrafeinkörnige Gefüge mit einer 
durchschnittlichen Korngröße von 0,78 µm zurückzuführen. Dieser Zusammenhang ist 
für austenitische Stähle ebenso von anderen Autoren [91, 146, 163–167, 204, 205] bekannt, 
die in dehnungsgeregelten Ermüdungsversuchen ansteigende Spannungsamplituden bei 
abnehmender Korngröße ermittelten. Weiterhin sind die bekannten zyklischen Ent- und 
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Verfestigungserscheinungen zu beobachten. Sie sind allerdings deutlich schwächer aus-
geprägt als beispielsweise für die Variante LR-990. Insbesondere tritt bei den beiden größ-
ten Dehnungsamplituden 0,8 % und 1,2 % keine ausgeprägte zyklische Verfestigung in-
folge der α‘-Martensitbildung auf, sondern es ist ein vergleichsweise moderater Anstieg 
der Spannungsamplituden zu beobachten (Abb. 4.14d). Im Gegensatz zum Zustand 
LR-780 kann dies nicht mit einer Hemmung der wechselverformungsinduzierten Phasen-
transformation erklärt werden, da Abb. 4.16a eine früh einsetzende und starke α‘-Marten-
sitbildung belegt. Die Phasenanteile am Ende der Lebensdauer sind ähnlich hoch wie die 
der Referenzzustände (0,8 % und 1,2 % in Abb. 4.15a). Ein entscheidender Faktor ist si-
cherlich die gestiegene Festigkeit des Austenits, die in den hohen Spannungsamplituden 
während der Inkubationsphase zum Ausdruck kommt. Dadurch, dass sich der Festig-
keitsunterschied zwischen den beiden Phasen γ und α‘ verringert, sinkt die Verfestigungs-
wirkung, die die α‘-Martensitbildung hervorruft. Wäre dies die einzige Ursache, müsste 
es gelingen diese Effekte über die sich verändernden Phasenanteile mithilfe einer einfa-
chen Mischungsregel zu beschreiben, wie es von Järvenpää [73] für den Stahl AISI 301LN 
vorgeschlagen wurde. Für die vorliegende Stahllegierung liefert eine solche Abschätzung 
insbesondere für die Zustände mit hohen Korngrößen recht stark von den Experimenten 
abweichende Ergebnisse. Daher müssen noch weitere Effekte eine Rolle spielen. Prinzipi-
ell beruht die verfestigende Wirkung des α‘-Martensits auf drei unterschiedlichen Mecha-
nismen [25, 153]: (i) Der höheren Härte, (ii) der geringeren Korngröße und (iii) der Redu-
zierung der freien Weglänge für Versetzungen innerhalb des Austenits durch die Keim-
bildung in den Deformationsbändern. Während die Punkte (i) und (ii) über die Mi-
schungsregel berücksichtigt werden, wird der dritte Aspekt nicht abgebildet. Dieser ist 
aber speziell für die vorliegende Stahllegierung mit geringen Gehalten an interstitiellen 
Elementen von Bedeutung, da die Härtesteigerungen im Vergleich zu stark tetragonal ver- 
 
 
Abb. 4.16: α‘-Martensitevolutionen in Abhängigkeit der Zyklenzahl für den Zustand FR-700 (a) 
und in Abhängigkeit der kumulierten plastischen Dehnung λp für ausgewählte Deh-
nungsamplituden (b). Der Punkt in (a) bei 0,8 % markiert den Phasenanteil bei Nf der 
zweiten Probe bei dieser Dehnungsamplitude. (a) nach [196], (b) nach [178] mit Daten 
für FR-700 aus [196] und für HP2 aus [11]. 
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zerrtem α‘-Martensit geringer ausfallen, vgl. [25, 26]. Zudem ist es leicht nachvollziehbar, 
dass die Reduzierung der freien Weglänge der Versetzungen in ultrafeinkörnigen Werk-
stoffen weniger stark von der Phasentransformation beeinflusst wird. Während in fein- 
und grobkörnigen Werkstoffen zahlreiche α‘-Martensitkeime innerhalb eines Deformati-
onsbandes entstehen, werden in sehr kleinen austenitischen Körnern meist nur 1-2 Keime 
gefunden, wie später noch gezeigt und diskutiert wird. Dieser Effekt trägt also neben der 
abnehmenden Festigkeitsdifferenz der beiden Phasen zusätzlich zu der geringeren zykli-
schen Verfestigung durch die α‘-Martensitbildung in dem ultrafeinkörnigen Zustands 
FR-700 bei. 
Bei den beiden höchsten Dehnungsamplituden fällt zudem auf, dass die zyklische Verfes-
tigung nicht bis zum Ende der Lebensdauer fortschreitet, sondern nach einer gewissen 
Zyklenzahl von einer zyklischen Entfestigung abgelöst wird (Abb. 4.14d). Ein derartiges 
Verhalten ist bei keinem anderen Zustand aufgetreten. Im Falle des Zustands HP2 wurde 
für mittlere und kleine Dehnungsamplituden eine Art Sättigung der α‘-Martensitbildung 
(Abb. 4.6b) aufgrund sinkender plastischer Dehnungsamplituden und innerer Verspan-
nungen beobachtet [11], die sich auch in den Wechselverformungskurven (Abb. 4.4b) wi-
derspiegelt. Allerdings kam es dabei keineswegs zu einer zyklischen Entfestigung. Außer-
dem zeigt die α‘-Martensitentwicklung der Variante FR-700 bei einer Dehnungsamplitude 
von 0,8 % kein derartiges Sättigungsverhalten (Abb. 4.16a). Die zyklische Entfestigung 
tritt bei sehr hohen Phasenanteilen des α‘-Martensits auf (beachte Auftragung in Fe-%, 
Kapitel 3.4.1), weshalb die Schlussfolgerung naheliegt, dass Letzterer das Verformungs-
verhalten zu diesem Zeitpunkt maßgeblich bestimmt. Es kann also davon ausgegangen 
werden, dass die zyklische Entfestigung innerhalb des α‘-Martensits abläuft. Dafür wer-
den im Folgenden drei Erklärungsansätze vorgestellt: (i) Annihilation und Umordnung 
der Versetzungen, (ii) Umordnung von Kleinwinkelkorngrenzen (KWKG) und (iii) Korn-
wachstum der α‘-Keime. Wie von Ullrich [206] anhand von Synchrotron-Messungen ge-
zeigt, ist die Versetzungsdichte des α‘-Martensits direkt nach der Phasentransformation 
relativ hoch. Durch die Wechselverformung bei hohen Dehnungsamplituden ist die Mög-
lichkeit einer Umordnung oder Annihilation von Versetzungen gut vorstellbar. In grob-
körnigen Zuständen verformt sich hingegen vorwiegend die austenitische Phase. Die Be-
anspruchung des α‘-Martensits reicht womöglich nicht aus, um Versetzungsumordnun-
gen hervorzurufen. Allerdings sollten sich die auf diese Weise ver- und entfestigend wir-
kenden Mechanismen nach einer gewissen Anzahl an Zyklen kompensieren, was kon-
stante Spannungsamplituden und die Ausbildung eines Sättigungsplateaus in der Wech-
selverformungskurve zur Folge hätte. Ein solches Sättigungsplateau ist im vorliegenden 
Fall aber nicht zu erkennen (Abb. 4.14d). 
Niendorf et al. [207, 208] beobachteten an einem ultrafeinkörnigen ferritischen Stahl mit 
einem geringen Anteil an interstitiellen Elementen ebenfalls eine zyklische Entfestigung. 
Letztere trat insbesondere bei Werkstoffzuständen auf, die einen hohen Anteil an KWKG 
aufwiesen, die sich während der zyklischen Verformung als nicht stabil herausstellten. 
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Die Interaktion mit Versetzungen führte zu einer kontinuierlichen Umordnung der 
KWKG, was als Ursache für die Entfestigungserscheinungen angesehen wurde [207, 208]. 
Die TEM-Hellfeldaufnahme in Abb. 4.17a zeigt eine solche KWKG in einem ultrafeinkör-
nigen α‘-Martensitkorn des Zustands FR-700 nach einer zyklischen Verformung mit einer 
Dehnungsamplitude von 0,8 %. Aufgrund der oben getroffenen Annahme, dass der α‘-
Martensit das Verformungsverhalten bei hohen Phasenanteilen maßgeblich beeinflusst, 
kann prinzipiell von ähnlichen Effekten ausgegangen werden, wie von Niendorf et al. 
[207, 208] berichtet. 
 
Abb. 4.17: TEM-Hellfeld Aufnahme der Mikrostruktur nach zyklischer Verformung bei 
∆εt/2 = 0,8 % (a) und dazugehörige SAED Pattern (b, c) der in (a) markierten Bereiche. 
KWKG: Kleinwinkelkorngrenze. Aus [196]. 
Ein zusätzlicher Effekt könnte über die zunehmende Korngröße der martensitischen 
Phase erzeugt werden. Das Kornwachstum findet vermutlich nicht über das Wandern von 
Großwinkelkorngrenzen, sondern über die Koaleszenz einzelner Nuklei statt, vgl. [209, 
210]. Abb. 4.18a zeigt eine t-SEM Aufnahme, auf der ein austenitisches Korn mit hoher 
Stapelfehlerdichte zu sehen ist. In diesem Korn haben sich zwei einzelne α‘-Nuklei (mar-
kiert mit I und II) ausgebildet, die dicht benachbart voneinander vorliegen. Aufgrund der 
fehlenden kristallographischen Beziehung bei dieser Form der Mikrostrukturuntersu-
chung kann nicht nachgewiesen werden, dass sich diese tatsächlich in demselben Mutter-
korn gebildet haben. Anhand von TEM-Untersuchungen, die in Abb. 4.18b-d dargestellt 
sind, wurde in einem anderen Bereich der TEM-Folie jedoch die bekannte Nishiyama-
Wassermann Orientierungsbeziehung [211] zwischen einem martensitischen α‘-Keim und 
dem angrenzenden austenitischen Korn verifiziert: 
(111)𝛾𝛾||(11�0)𝛼𝛼′ 
[12�1]𝛾𝛾||[110]𝛼𝛼′ 
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Abb. 4.18: t-SEM Aufnahme (a) und TEM-Hellfeld Aufnahme (b) der Mikrostruktur nach zykli-
scher Verformung bei ∆εt/2 = 0,8 % sowie SAED Pattern (c, d) der in (b) markierten 
Bereiche. In (a) sind zwei α‘-Martensitkeime mit I und II gekennzeichnet. Aus [196]. 
Dementsprechend ist der α‘-Keim eindeutig aus dem teils noch bestehenden austeniti-
schen Mutterkorn hervorgegangen. Folglich kann davon ausgegangen werden, dass die 
Austenitkörner auch im ultrafeinkörnigen Bereich nicht mit einem Mal vollständig um-
wandeln. Stattdessen wird sich zunächst ein α‘-Keim bilden, der einen Teil des Austenit-
korns einnimmt und anschließend mit weiteren α‘-Keimen desselben Austenitkorns zu-
sammenwächst. Diese Koaleszenz wurde von Murr, Staudhammer und Hecker [209, 210] 
für austenitischen Stahl mit konventioneller Korngröße beobachtet. In der Folge nimmt 
die Größe des α‘-Martensitkorns zu. Es findet also eine Art Kornwachstum statt. Unter-
stützt wird diese Annahme von EBSD-Untersuchungen der Mikrostruktur nach zykli-
scher Verformung bei verschiedenen Dehnungsamplituden, Abb. 4.19. Da die Phasen-
transformation von einer sinkenden Korngrößen gehemmt wird, kann davon ausgegan-
gen werden, dass bei geringen α‘-Martensitgehalten vor allem vergleichsweise große Kör-
ner umwandeln. Bis zu einer Dehnungsamplitude von 0,8 % steigt den EBSD-Messungen 
zufolge jedoch nicht nur der α‘-Phasenanteil (Abb. 4.19a-d), sondern auch die durch-
schnittliche Korngröße des α‘-Martensits (Abb. 4.19e-g). Dies spricht dafür, dass die Aus-
tenitkörner bei geringen α‘-Phasenanteilen nur partiell umwandeln, während bei hohen 
α‘-Phasenanteilen oft das gesamte Volumen nach dem zuvor besprochenen Mechanismus 
transformiert ist. Diese Ergebnisse stehen im Einklang mit den zuvor getätigten Ausfüh-
rungen und deuten auf zunächst kleine α‘-Keime hin, die besonders im Falle hoher Deh-
nungsamplituden mit weiteren Nuklei zusammenwachsen. Etwas widersprüchlich sind 
jedoch die Aufnahmen des Gefüges nach zyklischer Verformung mit der höchsten Deh-
nungsamplitude von 1,2 % (Abb. 4.19d, h). Der Phasenanteil ist im Vergleich zur zykli-
schen Verformung bei ∆εt/2 = 0,8 % von 58 Vol.-% auf 79 Vol.-% gestiegen, aber die durch-
schnittliche Korngröße des α‘-Martensits ist trotzdem auf 0,68 µm gesunken. Dabei ist zu 
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berücksichtigen, dass das mit über 5 µm mit Abstand größte Korn des EBSD-Scans aus 
den Berechnungen ausgeschlossen wurde, um das flächengewichtete Ergebnis nicht zu 
verfälschen. Insgesamt erscheinen die α‘-Martensitkörner in Abb. 4.19h (∆εt/2 = 1,2 %) 
deutlich feinkörniger als in Abb. 4.19g (∆εt/2 = 0,8 %). Einerseits sind bei einem derart ho-
hen martensitischen Phasenanteil sicherlich auch sehr kleine Austenitkörner umgewan-
delt, wodurch die Durchschnittsgröße absinkt. Andererseits kann ein Einfluss der Ver-
suchsführung nicht ausgeschlossen werden. Da das Abbruchkriterium während des Ver-
suchs deaktiviert war, lief dieser nach vollständiger Trennung der Probe durch den Riss 
weiter. Die Probe erfuhr daher etwa 600 zusätzliche Druckbeanspruchungen. 
Letztendlich können die Ursachen für die Entfestigungsvorgänge im Werkstoffzustand 
FR-700 bei hohen Dehnungsamplituden nicht abschließend geklärt werden. Für eine gesi-
cherte Aussage wären unterbrochene Versuche nötig, um die Evolution der Mikrostruktur 
während der zyklischen Verformung detailliert nachzuverfolgen und die Beiträge der Me-
chanismen (i)-(iii) zu quantifizieren. 
Um die Unterschiede des zyklischen Ver- und Entfestigungsverhaltens zwischen den ein-
zelnen Materialzuständen genauer zu analysieren, sind die Wechselverformungs- 
kurven und die Ableitung derselben in Abhängigkeit der logarithmierten Zyklenzahl1 
d(∆σ /2)/d(lgN) für die Dehnungsamplituden 0,4 % und 0,8 % in Abb. 4.20 aufgetragen. Um 
                                                     
1 Es gilt zu beachten, dass die Ableitung die scheinbare Steigung der Wechselverformungskurve widerspiegelt, wenn 
diese über der logarithmierten Zyklenzahl aufgetragen ist. Die Ableitung gibt dementsprechend nicht die zyklische 
Ent- oder Verfestigung pro Zyklus an. 
 
Abb. 4.19: Mikrostruktur des Zustands FR-700 nach zyklischer Verformung bei ∆εt/2 = 0,4 % 
(a, e), ∆εt/2 = 0,5 % (b, f), ∆εt/2 = 0,8 % (c, g) und ∆εt/2 = 1,2 % (d, h). EBSD-Phasen-
darstellungen (a-d, blau—α‘-Martensit, gelb—ε-Martensit, grau—Bandkontrast) und 
EBSD-Orientierungsdarstellungen des α‘-Martensits (e-h). LA: Lastachse. 
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darüber hinaus Aussagen über die mikrostrukturell ablaufenden Vorgänge, d. h. über die 
Bildung von ε-und α‘-Martensit, treffen zu können, sind zusätzlich die Mittelspannungs-
verläufe dargestellt. Aus der Literatur [11] ist bekannt, dass der ε-Martensit aufgrund der 
damit einhergehenden Volumenkontraktion steigende Mittelspannungen bewirkt, wäh-
rend die Phasentransformation zu α‘-Martensit eine Volumenexpansion und daher fal-
lende Mittelspannungen hervorruft. An dieser Stelle sei allerdings darauf hingewiesen, 
dass nicht das Ausmaß der Mittelspannungsänderung, also der Anstieg der Kurven, in-
terpretiert werden soll. Denn ein stärkerer Abfall einer Kurve im Vergleich zu einem an-
deren Materialzustand bedeutet nicht automatisch einen höheren α‘-Martensitgehalt, wie 
ein Vergleich der Mittelspannungsverläufe in Abb. 4.20 (unten) mit Abb. 4.15a verdeut-
licht. Die Änderung der Mittelspannung ist vermutlich stark durch das generelle Festig-
keitsniveau der Werkstoffzustände beeinflusst. Je höher die Festigkeit, desto stärker die 
Mittelspannungsänderung in absoluten Werten. Nichtsdestotrotz kann in guter Näherung 
abgeschätzt werden, zu welchem Zeitpunkt der zyklischen Verformung die angesproche-
nen Mechanismen einsetzen. 
 
Abb. 4.20: Wechselverformungskurven (oben), dazugehörige Ableitungen der Spannungsampli-
tude ∆σ /2 nach der logarithmierten Zyklenzahl lgN (mittig) und Mittelspannungen 
(unten) der TMCP- und Referenzzustände für die Dehnungsamplituden 0,4 % (a) und 
0,8 % (b). Mit Daten aus [11, 178, 196]. 
Das zyklische Verformungsverhalten der Variante LR-990 ist zu Beginn der zyklischen 
Verformung quantitativ ähnlich dem des Referenzwerkstoffs HP2, was der ähnlichen 
Korngrößenverteilung (Abb. 4.10e) zugeschrieben wird. Nach etwa 20 Zyklen laufen die 
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Wechselverformungskurven bei der Dehnungsamplitude von 0,4 % in Abb. 4.20a leicht 
auseinander, da der Zustand LR-990 stärker zyklisch entfestigt. Dies wird auf die niedri-
gere SFE der Variante HP2 zurückgeführt, die Stapelfehler weiter aufspalten lässt und 
entfestigende Mechanismen somit hemmt. Dafür spricht zudem, dass dessen Mittelspan-
nung ab etwa 80 Zyklen merklich ansteigt, während dies für den Zustand LR-990 erst ab 
etwa 200 Zyklen der Fall ist. Die ε-Martensitbildung scheint also im Referenzwerkstoff 
HP2 durch die geringere SFE früher einzusetzen. Gleiches gilt für den α‘-Martensit, dessen 
Bildung durch die Umkehr der Mittelspannung in einen abfallenden Verlauf angedeutet 
wird (Abb. 4.20a). Die zyklische Verfestigung, die in der Ableitung der Spannungs-
amplitude nach der logarithmierten Zyklenzahl d(∆σ/2)/d(lgN) zum Ausdruck kommt 
(Abb. 4.20a, mittig), läuft im Zustand LR-990 folglich etwas verzögert ab. Noch deutlicher 
ist dieser Zusammenhang bei der hohen Dehnungsamplitude von 0,8 % in Abb. 4.20b. 
Der Zustand LR-780 ist bei der kleinen Dehnungsamplitude von 0,4 % mit Ausnahme der 
ersten Zyklen durch eine leichte, aber stetige zyklische Entfestigung geprägt (Abb. 4.20a). 
Dies korreliert gut mit der Beobachtung, dass kaum wechselverformungsinduzierter α‘-
Martensit erzeugt wurde (Abb. 4.15a). Hingegen spricht der starke Anstieg der Mit-
telspannung für eine früh einsetzende kontinuierliche ε-Martensitbildung. Ein ähnlich 
früher Anstieg ist für die Variante FR-700 zu beobachten. Dieser kehrt sich jedoch ab etwa 
1500 Zyklen um. Kurz zuvor setzt nach Abb. 4.16a die α‘-Martensitbildung ein, was die 
Mittelspannung als guten Indikator für die mikrostrukturellen Vorgänge auch im ultra-
feinkörnigen Zustand bestätigt. 
Zudem beginnt die martensitische Phasentransformation bei dieser Dehnungsamplitude 
von 0,4 % nach einer ähnlichen langen Inkubationszeit wie für die Variante HP2 mit glei-
cher SFE, siehe Abb. 4.16a und Abb. 4.6b bzw. Abb. 4.20a unten. Für die Dehnungs-
amplitude von 0,8 % (Abb. 4.20b, unten) ergibt sich ein Unterschied in dem Sinne, dass 
die Inkubationsphase des Zustands FR-700 spürbar kürzer ist. Zurückzuführen ist dies 
vermutlich auf die signifikant unterschiedlichen plastischen Dehnungsamplituden, die 
für die Variante FR-700 deutlich geringer ist (Abb. 4.15b). Wie bereits in Kapitel 4.1.2 be-
sprochen, muss für die Bildung von α‘-Martensit ein Schwellenwert der kumulierten plas-
tischen Dehnung λp,th überschritten werden, da zunächst geeignete Nukleationsorte er-
zeugt werden müssen [129, 136, 137]. Unterscheiden sich die plastischen Dehnungs-
amplituden wie im vorliegenden Fall signifikant aufgrund der unterschiedlichen Festig-
keiten der Materialzustände, kann sich dies bei der Zyklenzahl bemerkbar machen, die 
benötigt wird, um den jeweiligen Schwellenwert zu erreichen. Die Plastizität pro Zyklus 
beträgt für die Variante FR-700 bei 0,4 % Dehnungsamplitude deutlich weniger als die 
Hälfte als für den Zustand HP2 (Abb. 4.15b). Bei einer Dehnungsamplitude von 0,8 % er-
reicht die Plastizität der Variante FR-700 etwa 2/3 des Niveaus des Zustands HP2 (Abb. 
4.15b). Der relative Unterschied verringert sich also mit steigender Dehnungsamplitude. 
Anders ausgedrückt: Die plastizitätsreduzierende Wirkung der höheren Festigkeit nimmt 
mit zunehmender Höhe der Beanspruchung ab. Bezogen auf die Inkubationsphase bei den 
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jeweiligen Dehnungsamplituden bedeutet dies, dass die α‘-Martensitbildung für die Va-
riante FR-700 bei 0,4 % stärker durch die Absenkung der plastischen Dehnungsamplitude 
verzögert wird als bei 0,8 %. 
Soll nicht nur das zyklische Ent- und Verfestigungsverhalten, sondern auch die Neigung 
eines Werkstoffes zur α‘-Martensitentwicklung betrachtet werden, ist es daher oft sinnvoll 
diese nicht nur in Abhängigkeit der Zyklenzahl, sondern wie in Abb. 4.16b über die ku-
mulierte plastische Dehnung aufzutragen. Dabei wird deutlich, dass für den Werkstoff 
FR-700 unabhängig von der Dehnungsamplitude die geringsten Schwellenwerte λp,th beo-
bachtet werden. Dies ist aufgrund des ultrafeinkörnigen und vollständig rekristallisierten 
Gefüges zunächst überraschend, stimmt aber andererseits mit den hohen α‘-Martensitge-
halten nach dem Zugversuch (Tab. 4.3) und nach den Ermüdungsversuchen bei hohen 
Dehnungsamplituden (Abb. 4.15a) überein. Als Ursache werden einerseits die hohen 
Spannungsamplituden gesehen, wodurch bereits in einem Stadium α‘-Martensit gebildet 
werden kann, in dem hohe Auslösespannungen erforderlich sind. Andererseits spielt die 
starke Textur der Mikrostruktur (Kapitel 4.2.2) vermutlich eine entscheidende Rolle. Die 
Existenz des Schwellenwerts legt nahe, dass es sich bei der Phasenumwandlung um den 
verformungsinduzierten Mechanismus handelt, der im Gegensatz zur spannungsindu-
zierten Umwandlung eine plastische Deformation zur Schaffung der geeigneten Nuklea-
tionsorte erfordert. Dementsprechend muss die Bildung der Stapelfehler und des ε-Mar-
tensits mit in die Betrachtungen einbezogen werden. Die Aufspaltungsweite der Stapel-
fehler ist entscheidend von den individuellen Burgersvektoren der beiden Partialverset-
zungen abhängig. Je nach Kornorientierung können diese unterschiedlich hoch sein und 
den Stapelfehler auseinanderziehen bzw. zusammendrücken [16, 17]. Die folgenden Aus-
führungen sind stets auf die Kornorientierung in Bezug zur Lastachse bezogen. Unter 
Druckbeanspruchung erhöht sich die Aufspaltungsweite nach Ullrich et al. [16] besonders 
stark infolge einer 〈001〉 Orientierung, während sie im rechten Bereich des Standarddrei-
ecks der inversen Polfigur – also bspw. für die Orientierungen 〈111〉 und 〈101〉 – abnimmt. 
Im mittleren Bereich der 〈113〉 und 〈102〉 Orientierungen sind die Schmid-Faktoren der 
beiden Partialversetzungen hingegen in etwa gleich groß [16], weshalb sich die Aufspal-
tungsweite nicht oder nur geringfügig ändert. Unter Zugbeanspruchung wechseln die 
Vorzeichen der Burgersvektoren und die vorangehend erörterten Sachverhalte drehen 
sich um, d. h. Stapelfehler in 〈111〉- und 〈101〉-orientierten Körnern werden auseinander-
gezogen und in 〈001〉-orientierten Körnern zusammengedrückt [17]. Durch die stattfin-
dende Kornrotation im Zugversuch bilden sich vor allem in der 〈111〉 Orientierung relativ 
weit aufgespaltene Stapelfehler und viel ε-Martensit [212] sowie Zwillinge [213]. Hinsicht-
lich der Bildung des α‘-Martensits kommt zusätzlich der Aspekt der Mehrfachgleitung 
hinzu. Wie bereits diskutiert, erfolgt die Keimbildung bevorzugt an sich kreuzenden Sta-
pelfehlern bzw. ε-Martensitlamellen [1, 3, 21, 22] und wird daher durch die leichte Akti-
vierung mehrerer Gleitsysteme begünstigt. Dies findet vor allem bei Kornorientierungen 
4.2. Herstellungsroute Thermo-Mechanically Controlled Processing (TMCP) 81 
statt, die sich in den Ecken des Standarddreiecks befinden [58]. Auf den Verbindungsli-
nien der Ecken, den Symmetralen, findet bevorzugt Doppelgleitung, d. h. die Aktivierung 
von zwei Gleitsysteme statt [58]. Im Innern ist hingegen der Schmidtfaktor des primären 
Gleitsystems deutlich höher als für die restlichen, weshalb vorwiegend Einfachgleitung 
auftritt [58]. In Übereinstimmung mit diesen Überlegungen wird unter Druckbeanspru-
chung von einer ausgeprägten Phasentransformation bei Kornorientierungen in 〈001〉 
Richtung im Bezug zur Lastachse berichtet [214], während unter Zugbeanspruchung ins-
besondere die 〈111〉 Orientierung umwandelt [202, 203]. Im Vergleich mit der Textur des 
Zustands FR-700 fällt auf, dass genau diese beiden Orientierungen stark überrepräsentiert 
sind, vgl. IPF VII in Abb. 4.10d. Die beobachtete ausgeprägte α‘-Martensitbildung infolge 
der Zug-Druck Beanspruchung während der zyklischen Verformung ist daher höchst-
wahrscheinlich ein auf die Textur zurückführbarer Effekt. Basierend auf diesen Ergebnis-
sen kann davon ausgegangen werden, dass die Variante FR-700 der umwandlungsfreu-
digste Werkstoffzustand aller bisher besprochenen Varianten ist – nicht aufgrund sondern 
trotz der geringsten Korngröße. Es folgt die Variante HP2 und danach die Materialzu-
stände mit etwas höherer SFE in der Reihenfolge sinkender Korngrößen: HP1, LR-990 und 
LR-780. 
Ein Sachverhalt, der mit den bisherigen Betrachtungen noch nicht erklärt werden konnte, 
sind die widersprüchlichen α‘-Martensitgehalte des Zustands FR-700 am Lebensdauer-
ende (Abb. 4.15a). Während diese für die hohen Dehnungsamplituden in etwa auf Höhe 
der Referenzzustände liegen, bildet sich bei mittleren und niedrigen Dehnungsamplitu-
den nur etwas mehr α‘-Martensit als für den Zustand LR-780. Die Variante FR-700 ist da-
mit der einzige Werkstoffzustand, der eine solch unterschiedliche Charakteristik aufweist. 
Die Auftragung über die kumulierte plastische Dehnung ist, wie Abb. 4.16b zeigt, in die-
sem Fall nicht ausreichend um diese Beobachtung zu erklären. Dennoch wird ein Zusam-
menhang mit den sehr geringen plastischen Dehnungsamplituden bei mittlerer oder nied-
riger Beanspruchung vermutet (Abb. 4.15b), infolge derer die α‘-Martensitevolution ge-
hemmt wird. Um in diesem Zusammenhang eine bessere Vergleichbarkeit und fundier-
tere Aussage zu ermöglichen, wurden an den beiden Zuständen FR-700 und HP1 plastisch 
dehnungsgeregelte Versuche durchgeführt, deren Ergebnisse in Kapitel 5.1 vorgestellt 
und diskutiert werden. 
Neben dem Verformungsverhalten und der Phasentransformation unterscheidet sich 
auch die Mikrostrukturentwicklung zwischen den einzelnen Werkstoffzuständen. Abb. 
4.21 zeigt beispielhaft die Phasenverteilung und -anordnung sowie die Orientierung des 
α‘-Martensits innerhalb der Zustände LR-990 und LR-780. Von besonderem Interesse sind 
dabei die in den Bandkontrastdarstellungen (Abb. 4.21 a, e, i, m) weiß gepunktet markier-
ten Körner. Insgesamt ähnelt das Gefüge der Variante LR-990 nach der zyklischen Bean-
spruchung den Gefügen der heißgepressten Referenzzustände. In Abb. 4.21a-d ist ein 
Korn mit einer Korngröße von etwa 10 µm abgebildet, in dem die charakteristischen De-
formationsbänder recht klar zu erkennen sind. Aufgrund ihrer hohen Stapelfehlerdichte 
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werden die Bänder als ε-Martensit indiziert, wodurch sie sich gegenüber der austeniti-
schen Matrix abgrenzen, Abb. 4.21b. In den ε-Lamellen haben sich zahlreiche α‘-Marten-
sitkeime gebildet, die durch den Einfluss der Lastachse jedoch nur in wenigen und teils 
verzwillingten Varianten vorliegen. In kleineren Körnern, wie in Abb. 4.21e-h, sind kaum 
noch einzelne Bänder zu identifizieren, da ein Großteil des Kornvolumens durch ε-Mar-
tensit gekennzeichnet ist. Zudem wird im Unterschied zur Variante HP1 (Abb. 4.7) haupt-
sächlich ein einzelnes Gleitsystem aktiviert, was sich darin widerspiegelt, dass sich vor- 
 
 
Abb. 4.21: Mikrostruktur der Zustände LR-990 (a-h) und LR-780 (i-p) nach zyklischer Verfor-
mung bei ∆εt/2 = 0,3 % (a-l) bzw. ∆εt/2 = 0,6 % (m-p). EBSD Bandkontrast (BK) mit 
eingezeichneten Missorientierungen (MO) >15° (blau), Zwillingsgrenzen (rot) und ur-
sprünglichen Austenitkörnern (weiß gepunktet) (a, e, i, m) sowie dazugehörige Phasen-
darstellung (b, f, j, n, blau—α‘-Martensit, gelb—ε-Martensit, grau—Bandkontrast) 
und Orientierungsdarstellung des ε-Martensits (c, g, k, o) und α‘-Martensits 
(d, h, l, p). TD/RD: Transverse/Rolling Direction, LA: Lastachse. Nach [178]. 
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wiegend eine ε-Martensitvariante ausbildet (Abb. 4.21c). Die Existenz paralleler Deforma-
tionsbänder kommt allerdings nach wie vor in der Anordnung der oft verzwillingten α‘-
Martensitkeime zum Ausdruck, die nicht wahllos über das Korn verteilt vorliegen, son-
dern entlang einer Linie ausgerichtet sind. 
Im Falle des noch feinkörnigeren Zustands LR-780 (Abb. 4.21i-l) breitet sich der α‘-Mar-
tensit über den gesamten Durchmesser bzw. von einer Korn- oder Grenzfläche zur nächs-
ten aus. Die für den Werkstoff typische Deformationsbandstruktur ist weder durch deren 
Abgrenzung zur weniger verformten Matrix noch durch die Anordnung des α‘-Marten-
sits auszumachen. Letzterer weist nach wie vor eine Zwillingsbeziehung zueinander auf 
(Abb. 4.21i, rot markiert), um die Gestaltänderung infolge der Phasenumwandlung zu mi-
nimieren. Dies ändert sich im Bereich ultrafeiner Körner (Abb. 4.21m-p), in denen platz-
bedingt nur sehr kleine α‘-Nuklei entstehen können, zwischen denen oftmals keine Zwil-
lingsbeziehung beobachtet wird (Abb. 4.21p, markierte Keime). Als ursächlich wird die 
geringe Größe der α‘-Nuklei angesehen, die scheinbar noch keine Kompensationsmecha-
nismen wie die Verzwillingung erfordert. Im Vergleich zu grobkörnigen Zuständen ist 
zudem die Anzahl der α‘-Keime innerhalb eines ultrafeinen Korns platzbedingt begrenzt 
und in der Regel auf maximal zwei limitiert. Oft wird sogar beobachtet, dass das gesamte 
Volumen eines ehemaligen Austenitkorns in die gleiche α‘-Martensitvariante umwandelt. 
Analog zu Berichten der verformten Mikrostruktur ultrafeinkörniger austenitischer Stähle 
nach quasi-statischer Beanspruchung in [87–89], liegen die α‘-Keime meistens in der Nähe 
von oder direkt an Korngrenzen oder sonstigen Grenzflächen. Maréchal [87] postulierte 
in seiner Arbeit daraufhin eine Änderung des Nukleationsmechanismus an der Korn-
grenze ohne den Einfluss von ε-Martensit. Diese Annahme kann für die vorliegende Le-
gierung nicht bestätigt werden. Die Existenz eines Schwellenwertes der kumulierten plas-
tischen Dehnung λp,th für fein- und ultrafeinkörnige Zustände (Abb. 4.16b) belegt, dass 
plastische Verformung weiterhin eine notwendige Bedingung für die Keimbildung ist. 
Die Mikrostrukturuntersuchungen legen zudem einen starken Einfluss des ε-Martensits 
nahe. Daher wird nicht von einer grundlegenden Änderung des α‘-Bildungsmechanismus 
ausgegangen. 
Eine sich aus den EBSD-Untersuchungen in Abb. 4.21 ergebene Fragestellung ist der Cha-
rakter des ε-Martensits, der bei kleinen Korngrößen einen hohen Volumenanteil bis hin 
zur Ausfüllung des gesamten Korns einnimmt. Daher wurde mittels TEM analysiert, ob 
dieser ε-Martensit die gleiche Struktur aufweist, wie sie für grobkörnige Zustände be-
kannt ist oder ob tatsächlich eine großflächige „perfekte“ hexagonale ABAB Stapelfolge 
durch Stapelfehler auf exakt jeder zweiten {111} Ebene vorliegt, vgl. Kapitel 2.1.2. Die Er-
gebnisse sind in Abb. 4.22 dargestellt. Die TEM-Hellfeldaufnahme (Abb. 4.22a) zeigt das 
Innere eines austenitischen Korns mit einem Zwilling. Unterhalb des Zwillings sind alter-
nierende Hell-Dunkel Kontraste zu erkennen. Bei genauerer Analyse mittels SAED lassen 
sich abwechselnde Bereiche aus ε-Martensit und Austenit mit unregelmäßiger Stapelfeh-
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lerfolge ausmachen, die die Kontraständerungen hervorrufen. Zwischen den zwei Struk-
turen wurde anhand des SAED-Pattern in Abb. 4.22e die bekannte Mangonon-Thomas 
Orientierungsbeziehung [215] in folgender Form nachgewiesen: 
(111)𝛾𝛾||(001)𝜀𝜀 
[101�]𝛾𝛾||[110]𝜀𝜀 
Eine hochaufgelöste TEM-Aufnahme in Abb. 4.22b an einer anderen Stelle der untersuch-
ten TEM-Folie belegt anhand einer Fast Fourier Transformation (FFT, Abb. 4.22g) eine 
perfekt gestapelte ε-Martensitlamelle, die sich über eine Breite von etwa 28 nm und damit 
über mehr als hundert Atomlagen erstreckt. Angrenzend an die Lamelle wird Austenit 
mit variierender Dichte an Stapelfehlern beobachtet. Auf Grundlage dieser Ergebnisse 
wird davon ausgegangen, dass der mittels EBSD identifizierte ε-Martensit nicht über das 
ganze Korn hinweg perfekt hexagonal gestapelt vorliegt, auch wenn einzelne Lamellen 
relativ breit werden können. Die Bildung erfolgt nach den bekannten Mechanismen und 
Orientierungsbeziehungen. Die Struktur im Innern feiner und ultrafeiner Körner ähnelt 
in diesem Gesichtspunkt der Struktur in den Deformationsbändern ihrer grobkörnigen 
Pendants. 
 
Abb. 4.22: Mikrostruktur des Zustands LR-780 nach zyklischer Verformung bei ∆εt/2 = 0,5 %. 
TEM Hellfeldaufnahme (a) mit dazugehörigen SAED Pattern (c-e) der in (a) mar-
kierten Bereiche sowie HR-TEM (b) mit dazugehörigen FFT Pattern (f-h) der in (b) 
markierten Bereiche. Nach [178]. 
4.2.4. Lebensdauer 
Die Dehnungswöhlerlinien zur Lebensdauerabschätzung in Abhängigkeit von der Ge-
samtdehnungsamplitude sind in Abb. 4.23 abgebildet. Die Bewertung der Lebensdauern 
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und der Vergleich so vieler Materialzustände ist recht komplex, da zahlreiche Faktoren 
wie die Festigkeit, Duktilität, α‘-Martensitentwicklung und die Probengeometrie eine 
Rolle spielen. Prinzipiell steht Schädigung stets in Verbindung mit Plastizität. Wieviel 
Plastizität bei vorgegebener Gesamtdehnungsamplitude auftritt, wird maßgeblich durch 
die Festigkeit beeinflusst. Besonders stark ist deren Einfluss im HCF-Bereich, weshalb die 
Festigkeit dort meist lebensdauerbestimmend ist [154]. Im LCF-Bereich ist die Abhängig-
keit der plastischen Dehnungsamplitude von der Festigkeit geringer. Stattdessen gilt die 
Duktilität, als Maß darüber wieviel Plastizität ein Werkstoff erträgt, als der relevanteste 
Faktor für die Lebensdauer [154]. Daher ergibt sich auch der konträre Effekt der α‘-Mar-
tensitbildung, die im LCF Bereich lebensdauerverkürzend und im HCF Bereich lebens-
dauerverlängernd wirkt, vgl. [11, 12, 138, 139]. 
Bei der Betrachtung der Dehnungswöhlerlinien der laserbehandelten Zustände in Abb. 
4.23a muss außerdem die Ausführung als Flachprobe (Abb. 3.6c) berücksichtigt werden. 
Dadurch ergeben sich Spannungserhöhungen in den Ecken der Querschnitte und eine 
größere Oberfläche bezogen auf das Prüfvolumen. Im Vergleich zu zylindrischen Proben 
können sich die Lebensdauern tendenziell etwas verkürzen. 
 
Abb. 4.23: Dehnungswöhlerlinien der laserbehandelten Zustände (a) und des Zustands FR-700 (b) 
im Vergleich zu den Referenzzuständen. (a) nach [178], (b) nach [196]. 
Verglichen mit dem Referenzzustand HP1 mit identischer chemischer Zusammensetzung 
weist die Variante LR-990 eine nahezu deckungsgleiche Dehnungswöhlerlinie auf, Abb. 
4.23a. Im LCF Bereich steht dies in Übereinstimmung mit den identischen Gleichmaßdeh-
nungen als Indikator für die ähnliche Duktilität der beiden Werkstoffzustände. Die gegen-
läufigen Effekte der geringeren α‘-Martensitgehalte (lebensdauerverlängernd) und der 
flachen Probengeometrie (lebensdauerverkürzend) der Variante LR-990 scheinen eine un-
tergeordnete Rolle zu spielen bzw. sich gegenseitig zu kompensieren. Im HCF Bereich 
müsste sich die höhere Festigkeit der Variante LR-990 unter sonst gleichen Umständen in 
höheren Lebensdauern widerspiegeln. Allerdings bewirkt die stärkere Phasenumwand-
lung im Zustand HP1 stärker ansteigende Spannungsamplituden (Abb. 4.20a, oben) und 
damit sinkende plastische Dehnungsamplituden (Abb. 4.15b) im Laufe der zyklischen 
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Verformung. Zudem wird der negative Einfluss der Probengeometrie im HCF Bereich als 
größer angesehen, da die Phase der Rissinitiierung mit abnehmender Beanspruchung an 
Bedeutung gewinnt [154, 216]. 
Der Zustand LR-780 erreicht trotz seiner geringeren Duktilität die gleichen Lebensdauern 
bei hohen Dehnungsamplituden, Abb. 4.23a. Dies kann durch die reduzierte Neigung zur 
martensitischen Phasenumwandlung erklärt werden. Des Weiteren trägt die höhere Fes-
tigkeit des Austenits vermutlich zu einem homogeneren strain partitioning zwischen den 
Phasen bei. Dieser Effekt wird für den Werkstoff FR-700 näher erläutert. Bei geringen Deh-
nungsamplituden ergeben sich für den Zustand LR-780 leicht erhöhte Lebensdauern als 
für die Varianten LR-990 und HP1. Dies steht in Einklang mit den höheren Spannungs-
amplituden (Abb. 4.14b) und den korrelierenden plastischen Dehnungsamplituden, die 
nahezu über die gesamte Lebensdauer hinweg niedrigere Werte aufweisen, Abb. 4.15b. 
Der Zustand LR-610 mit seiner heterogenen Mikrostruktur weist die geringsten Lebens-
dauern auf, Abb. 4.23a. Insbesondere im LCF Bereich macht sich die geringe Duktilität 
(vgl. Tab. 4.3) bemerkbar und wirkt stark lebensdauerverkürzend. Mit abnehmender Deh-
nungsamplitude nähert sich die Dehnungswöhlerlinie der des Zustands LR-990 an und 
liegt bei ∆ε t/2 = 0,3 % schließlich auf gleichem Niveau. Trotz der deutlich höheren Span-
nungsamplituden des Zustands LR-610 kommt es nicht zu einer höheren Lebensdauer. 
Die deutlich geringeren plastischen Dehnungsamplituden (Abb. 4.15b) reichen lediglich 
aus, um das äußerst geringe Verformungsvermögen der in Teilen stark verformten Mik-
rostruktur auszugleichen. 
Die Dehnungswöhlerlinie der ultrafeinkörnigen Variante FR-700 ist in Abb. 4.23b darge-
stellt. Diese erreicht im Bereich der kleinen und mittleren Dehnungsamplituden die höchs-
ten Lebensdauern aller TMCP- bzw. Referenzzustände. Ursache ist die sehr hohe Festig-
keit, die mit deutlich niedrigeren plastischen Dehnungsamplituden einhergeht, Abb. 
4.15b. Einzig der Zustand LR-610 weist ähnlich niedrige Werte auf. Im Vergleich zu Letz-
terem verfügt der Zustand FR-700 durch seine vollständig rekristallisierte Mikrostruktur 
über eine gute Duktilität und kann ein entsprechend höheres Maß an Plastizität ertragen. 
Grundsätzlich ist diese höhere Lebensdauer im HCF Bereich bei gesamtdehnungsgeregel-
ten Versuchen typisch für ultrafeinkörnige Werkstoffe [168, 169], vgl. Kapitel 2.4.2. Die 
Datenbasis für austenitische Stähle ist diesbezüglich stark eingeschränkt. Neben den vor-
liegenden Ergebnissen [196] wurde lediglich eine weitere Studie in einem Tagungsband 
veröffentlicht [164], die darüber hinaus auf nur zwei Datenpunkten für den grobkörnigen 
Zustands basiert und die Ergebnisse nicht näher interpretiert. Üblicherweise sind die Le-
bensdauern ultrafeinkörniger Materialzustände bei hohen Dehnungsamplituden im Ver-
gleich zu ihren grobkörnigen Pendants erheblich reduziert [168, 169]. Aufgrund seiner 
ausgeprägten Neigung zur α‘-Martensitbildung und der im Vergleich zu den Referenzzu-
ständen geringeren Duktilität, war für den Zustand FR-700 ein ähnliches Ergebnis zu er-
warten. Wie in Abb. 4.23b zu erkennen, ist die Lebensdauer im LCF Bereich jedoch auf 
einem Niveau mit dem Referenzwerkstoff HP1 und sogar etwas höher als für den Zustand 
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HP2 mit gleicher SFE. Durch ähnliche α‘-Martensitgehalte der drei Zustände bei den be-
trachteten Dehnungsamplituden (Abb. 4.15a), ist der Hauptunterschied durch die ver-
schiedenen durchschnittlichen Korngrößen gegeben. Die Festigkeit der austenitischen 
Phase des Zustands FR-700 ist durch das ultrafeinkörnige Gefüge erheblich gesteigert und 
nähert sich, wie in Kapitel 4.2.3 diskutiert, der des α‘-Martensits an. Dementsprechend 
liegt die Vermutung nahe, dass sich der Widerstand gegen plastische Verformung der 
beiden Phasenbestandteile ebenso annähert. Das wiederum würde bedeuten, dass das 
strain partitioning, also die Dehnungsaufteilung zwischen den beiden Phasen, homogener 
verläuft. In einem grobkörnigen Zustand führt der Festigkeitsunterschied der Phasen 
dazu, dass der Austenit bezogen auf seinen Phasenanteil einen überproportional hohen 
Anteil an der Gesamtdehnung aufnimmt, während der α‘-Martensit unterproportional 
stark verformt wird [13]. Ist, wie im ultrafeinkörnigen Gefüge, der Festigkeitsunterschied 
der beiden Phasen gering, wird dem α‘-Martensit ein höherer Dehnungsanteil an der Ge-
samtdehnung aufgezwungen, der eher seinem Phasenanteil entspricht. Gleichzeitig sinkt 
der Dehnungsanteil, den die austenitische Phase ertragen muss, wodurch die Schädigung 
verzögert wird. Infolgedessen erhöht sich die Lebensdauer. Um diese Behauptung zu 
überprüfen, sind plastisch-dehnungsgeregelte Versuche besonders geeignet. Diese er-
möglichen es, einen ultrafeinkörnigen und einen grobkörnigen Zustand bei konstanter 
plastischer Dehnungsamplitude zu prüfen. Bei geringen Beanspruchungen mit geringer 
α‘-Martensitbildung kann so die Verformungskapazität der austenitischen Phase besser 
beurteilt werden. Gleichzeitig können auch hohe Beanspruchungen mit ausgeprägter Pha-
senumwandlung untersucht werden. In Kapitel 5.1.2 werden die Ergebnisse zur Lebens-
dauer der auf diese Weise durchgeführten Ermüdungsversuche vorgestellt und diskutiert. 
4.3. Herstellungsroute Electron Beam Melting (EBM) 
In diesem Kapitel werden die Ergebnisse zu zwei Werkstoffzuständen vorgestellt, die per 
EBM hergestellt wurden, siehe Kapitel 3.2.3. Das Gefüge des Zustands EBM-ab ergab sich 
rein aus dem additiven Prozess, während der Zustand EBM-lg zusätzlich lösungsgeglüht 
wurde. 
4.3.1. Mikrostruktur und Defektverteilung nach dem EBM-Prozess 
Das Gefüge des Zustands EBM-ab in Abb. 4.24a ist charakterisiert durch eine Korngrö-
ßenverteilung, die einer logarithmischen Normalverteilung folgt (Abb. 4.24d) und einen 
flächengewichteten Durchschnittswert von 37 µm ergibt. Die kristallographische Orien-
tierung in Bezug zur Baurichtung weist nur leichte Intensitätserhöhungen in 〈001〉 und 
〈101〉 Richtung auf (Abb. 4.24c, linke IPF) und kann als weitestgehend isotrop angesehen 
werden, während dies auf die Kornform nur bedingt zutrifft. Das durchschnittliche Stre-
ckungsverhältnis beträgt 0,38. Die Längsachse der Körner, die ein Streckungsverhältnis 
≤0,5 aufweisen, haben zu etwa 75 % eine Orientierung zwischen 70° und 110° im Bezug 
zur Bildhorizontalen (Abb. 4.24a), was im Vergleich zu einer regellosen Formorientierung 
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einer Erhöhung der Häufigkeit um den Faktor 3,3 entspricht. Für Streckungsverhältnisse 
≤0,2 steigt der Anteil der Körner mit entsprechender Ausrichtung auf fast 95 % (Faktor 
4,2) an. Die Körner sind demnach parallel zur Baurichtung des EBM-Prozesses gestreckt. 
Im Vergleich zu anderen austenitischen Stahllegierungen, die per EBM prozessiert wur-
den, kann dieses Gefüge immer noch als sehr feinkörnig und moderat anisotrop betrachtet 
werden. Für die Legierung AISI 316L beobachteten Zhong et al. [105] im Gegensatz dazu 
kolumnare, stark in Baurichtung gestreckte Körner in der Größenordnung von einigen 
hundert Mikrometern und einer ausgeprägten Textur (vgl. Kapitel 2.3.2). Trotzdem konn-
ten Günther et al. [9, 10] unter Verwendung der gleichen Pulvercharge wie in dieser Arbeit 
und identischer Bau- und Strahlparameter äquiaxiale Körner mit einem Streckungsver-
hältnis von 0,52 und einer Korngröße von 20 µm erreichen. Außerdem ergab sich eine 
noch etwas gleichmäßigere kristallographische Orientierungsverteilung. Die Mikrostruk-
tur, die sich für die vorliegende Stahllegierung infolge des EBM-Prozesses ergibt, ist nach 
[9, 10] entscheidend von der prozessinhärenten zyklischen Wärmebehandlung beein-
flusst, siehe Kapitel 2.3.3. Ein wesentlicher Faktor ist dabei das wiederholte Erhitzen des 
Werkstoffs durch die benachbarten Scanpfade [9, 10]. Die thermischen Zyklen, die dabei 
auftretende Temperaturspannweite und die Maximaltemperatur sind abhängig von der 
sogenannten Return time, also der Zeit, die der Elektronenstrahl nach Richtungsumkehr 
auf dem benachbarten Scanpfad benötigt um wieder auf Höhe der Referenzstelle zurück-
zukehren. In Abb. 4.25 ist veranschaulicht, inwiefern die Return time von der Quer-
schnittsgeometrie des additiv gefertigten Körpers abhängt. Dazu werden die in dieser Ar-
beit untersuchten zylindrischen Proben mit einem Durchmesser von 14 mm (Abb. 4.25a) 
den in [9, 10] verwendeten Quadern (Abb. 4.25b) gegenübergestellt. Es wird deutlich, dass 
die Return time bei gleicher Scangeschwindigkeit proportional zu der Länge der Scan-
pfade zunimmt. Dementsprechend war die Return time für die in dieser Arbeit gefertigten 
Zylinder geringer. Es kann davon ausgegangen werden, dass die sich daraus ergebende 
Temperaturspannweite der thermischen Zyklen geringer war als in den Arbeiten von 
Günther et al. [9, 10]. Offenbar wirkt die prozessinhärente Wärmebehandlung der Ausbil-
dung einer anisotropen Mikrostruktur dadurch weniger entgegen. Dafür spricht außer-
dem, dass die letzten Schichten der Quader in [9, 10] eine sehr ähnliche Mikrostruktur 
auswiesen. Dies wurde ebenfalls damit begründet, dass die ausbleibende bzw. seltenere 
Wiedererwärmung durch nachfolgende Schichten zu einer unvollständigen zyklischen 
Wärmebehandlung führte. Auch Burkhardt et al. [103] berichteten für additiv gefertigte 
Gitterstrukturen der gleichen Pulvercharge von einer Abnahme des Streckungsverhältnis-
ses infolge reduzierter Wandstärken von 4 mm auf 2 mm. Dies wurde ebenfalls einer ge-
ringeren Anzahl an Temperaturzyklen und demzufolge Phasentransformationen auf-
grund der geringeren Bauteilabmessungen zugeschrieben [103]. 
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Abb. 4.24: EBSD-Orientierungsdarstellung (a, b) der Zustände EBM-ab (a) und EBM-lg (b) mit 
schwarz markierten Großwinkelkorngrenzen sowie dazugehörige inverse Polfiguren des 
Zustands EBM-ab (c), Korngrößenverteilungen (d) und Missorientierungsverteilun-
gen (e). BR: Baurichtung, die mit Lastachse während zyklischer Verformung überein-
stimmt. (b) nach [182], (c, d) Daten für Zustand HP1 aus [178]. 
Die Verdampfung von Elementen ist durch den geringen Umgebungsdruck und die ho-
hen Temperaturen während der EBM-Fertigung ein weiterer bekannter Effekt [217]. Für 
einen für den EBM-Prozess typischen Umgebungsdruck von 2 × 10-3 mbar liegt der Siede-
punkt für Mangan bei etwa 860 °C und damit deutlich niedriger als für andere Legie-
rungselemente austenitischer Stähle und sogar niedriger als für Aluminium (ca. 
1090 °C) [218]. Folglich berichteten Zhong et al. [105] für einen 316L von einer Reduzie-
rung des Mangangehalts von 1,7 Gew.-% im Pulver auf 1,5 Gew.-% nach der EBM-Ferti-
gung. Die Abdampfung von Mangan ist auch für die vorliegende Legierung ein bekanntes 
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Phänomen [9, 10, 102, 219]. Das Ausmaß kann nach Günther et al. [9, 10, 102] über die 
Wahl der Strahlparameter in gewissen Grenzen beeinflusst werden. Für die in dieser Ar-
beit gefertigten Zylinder wurde mittels Glimmentladungsspektroskopie (GDOES – Glow 
Discharge Optical Emission Spectroscopy) ein gegenüber dem Material HP2 um 
0,5 Gew.-% geringerer Mangangehalt ermittelt, obwohl der Anteil im Ausgangspulver 
noch um 0,4 Gew.-% höher lag, Tab. 3.1. Es kann demzufolge davon ausgegangen werden, 
dass infolge der gewählten Prozessparameter etwas weniger als 1 Gew.-% Mangan ver-
dampft ist. 
Der im Anschluss an den EBM-Prozess bei 1050 °C lösungsgeglühte Zustand in Abb. 4.24b 
ist durch eine erheblich gestiegene Korngröße von durchschnittlich 101 µm gekennzeich-
net. Damit ist die Korngröße auch gegenüber den beiden heißgepressten Referenzzustän-
den erhöht, Abb. 4.24d. Während des Kornwachstums sind auch zahlreiche Rekristallisa-
tionszwillinge entstanden, die sich in dem gegenüber der Variante EBM-ab deutlich ge-
stiegenen Anteil der Missorientierungen bei 60° widerspiegeln, Abb. 4.24e. Eine Streckung 
der Körner parallel zur Baurichtung ist hingegen kaum noch vorhanden, da die Kornfor-
morientierung (siehe Kapitel 3.4.2) im Wesentlichen statistisch verteilt ist. Die Körner mit 
einem Streckungsverhältnis ≤0,5 haben zu etwa 41 % eine Kornformorientierung zwi-
schen 70° und 110°. Für Streckungsverhältnisse ≤0,2 steigt der Anteil unwesentlich auf 
42 %. Für beide Fälle ergibt sich somit eine um den Faktor 1,8-1,9 höhere Häufigkeit im 
Vergleich zu einer regellosen Ausrichtung. 
 
Abb. 4.25: Beeinflussung der Return-time während des EBM-Prozesses in Abhängigkeit der Quer-
schnittsgeometrie. Querschnitt der in dieser Arbeit untersuchten Zylinder (a) und der 
von Günther et al. [9, 10] untersuchten Quader (b). 
Da prozessinduzierte Porosität ein bekanntes Problem der additiven Fertigungstechnolo-
gien ist, wurde ein µ-CT Scan an dem Zustand EBM-ab durchgeführt, um die Größe, Form 
Dichte und Verteilung der Defekte zu untersuchen. Die Ergebnisse sind in Abb. 4.26 dar-
gestellt. Das abgebildete 3D-Volumen (Abb. 4.26a), für das eine relative Dichte von 99,4 % 
ermittelt wurde, zeigt vier sehr große und relativ viele kleine Defekte. Diese Verteilung 
wird zudem in der Auftragung der Defektdichte über dem äquivalenten Defektdurchmes-
ser dD ersichtlich, Abb. 4.26b. Die Defektdichte ist für dD ≤ 100 µm gegenüber dem Zustand 
HP2 um ein Vielfaches erhöht. Ihr Maximum von 6,3 mm-3 erreicht sie für äquivalente 
Durchmesser von 30 µm - 40 µm und fällt danach wieder ab. Aufgrund der relativ hohen 
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Sphärizität werden diese Defekte als eher unproblematisch hinsichtlich der Ermüdungs-
eigenschaften bewertet. Deutlich kritischer sind die wenigen größeren Defekte >150 µm 
mit einer Sphärizität ≤0,4, insbesondere wenn diese senkrecht zur Lastachse ausgerichtet 
sind, wie es beispielsweise bei Lack of Fusion Defekten der Fall ist. Die beiden größten 
Defekte erreichen äquivalente Durchmesser von fast 1,6 mm, sind allerdings der 3D-Vo-
lumendarstellung (Abb. 4.26a) nach zu urteilen parallel zur Lastachse ausgerichtet. 
Nichtsdestotrotz ist von einer Spannungskonzentration an den Außenkanten bzw. Ecken 
derartiger Defekte auszugehen, die eine Rissinitiierung stark beschleunigen können. 
 
Abb. 4.26: Ergebnisse eines µ-CT-Scans des Zustands EBM-ab im Vergleich zum Referenzzustand 
HP2: Defektverteilung im 3D-Volumen (a) und Defektdichte und Sphärizität aufgetra-
gen über dem äquivalenten Defektdurchmesser (b). BR: Baurichtung, die mit der 
Lastachse während der Ermüdungsversuche übereinstimmt. Nach [182]. 
Die Entstehung derartiger Defekte wird meist einem unzureichenden Energieeintrag bzw. 
nach einem Modellierungsansatz von Bauereiß et al. [220] einer erhöhten effektiven 
Schichtdicke zugeschrieben. Danach führen signifikante Schmelzbadbewegungen zu ei-
ner gewissen Unebenheit der gefertigten Schicht, wodurch nachfolgend die effektive Di-
cke von der nominalen Schichtdicke abweicht und an einigen Stellen deutlich mehr Pulver 
aufgeschmolzen werden muss [220]. Ein bisher wenig beachteter Aspekt hinsichtlich der 
Defektentstehung ist der Einfluss von nichtmetallischen Einschlüssen. Im vorliegenden 
Fall wurden mehrfach Defekte direkt an Aluminiumoxidpartikeln beobachtet. Ein Beispiel 
gibt Abb. 4.27, die einen Defekt im Längsschliff zeigt. Direkt unterhalb des Defekts bele-
gen die EDX-Aufnahmen (Abb. 4.27b-d) einen Aluminiumoxideinschluss, der vermutlich 
bereits als Unreinheit im Pulver vorlag. Die Untersuchung der Defektentstehung ist kein 
Kernaspekt dieser Arbeit, es liegt aber nahe, dass ein gewisser Anteil von Poren aufgrund 
derartiger Oxide entstanden ist (siehe auch Kapitel 4.3.3). Da die in Abb. 4.27 dargestellte 
Pore in Relation zur Baurichtung oberhalb des Partikels entstanden ist, wäre bspw. fol-
gende Ursachenkette denkbar: Der Aluminiumoxideinschluss wird durch den Elektro-
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nenstrahl aufgeladen. In der Folge wird Letzterer in der Umgebung des Partikels auf-
grund der Aufladung beeinflusst und abgelenkt. Das Pulver kann nicht ordnungsgemäß 
aufgeschmolzen werden und es bleibt ein Defekt zurück. Ebenso wäre eine negative Be-
einflussung der Pulververteilung denkbar. Für eine gesicherte Aussage wären jedoch wei-
tergehende Untersuchungen notwendig. 
 
Abb. 4.27: SE-Aufnahme eines Defektes im Längsschliff (a) und während eines EBSD-Scans auf-
genommene EDX-Maps der Elemente Eisen (b), Aluminium (c) und Sauerstoff (d) mit 
überlagertem Bandkontrast. BR: Baurichtung 
4.3.2. Mechanisches Verhalten und Mikrostrukturentwicklung 
Das Verhalten der beiden EBM Zustände im Zugversuch ist in Form des Spannungs-Deh-
nungs-Diagramms in Abb. 4.28 dargestellt. Gemäß des Korngrößenunterschieds hat die 
Variante EBM-ab mit 356 MPa eine um etwa 60 MPa höhere Fließgrenze, Tab. 4.4. Mit Ein-
setzen der plastischen Verformung beginnt eine ausgeprägte Verfestigung, die der Bil-
dung von α‘-Martensit zugeschrieben wird. Nach dem Zugversuch sind in beiden EBM-
Zuständen ähnlich hohe α‘-Martensitgehalte von etwa 35 Fe-% zu beobachten, Tab. 4.4. 
Diese Werte liegen damit deutlich oberhalb des Wertes von 21 Fe-% des Werkstoffs HP2, 
dessen Ausgangspulver die gleiche SFE aufwies, Tab. 3.1. Die Ursache liegt primär in dem 
Verlust von etwa 1 Gew.-% Mangan während des EBM-Prozesses. Wie Wendler et al. [221, 
222] beschrieben, bedingt ein abnehmender Mangangehalt eine abnehmende Austenitsta-
bilität und führt zu einer zunehmenden α‘-Martensitbildung im Zugversuch [221]. Für 
EBM gefertigte Bauteile wurde diese Aussage bereits durch die Arbeit von Günther [10] 
bestätigt. Dieser beeinflusste die Abdampfung des Mangans und somit dessen Gehalt 
über die Variation der Strahlparameter. Er untersuchte die Auswirkung auf die mechani-
schen Eigenschaften im Zugversuch [10]. Im vorliegenden Fall führt die starke Verfesti-
gung analog zu den HP Zuständen zur Verlagerung der Plastizität in weniger verformte 
Bereiche und wirkt der Einschnürung entgegen [5, 183–185]. Die erreichte Zugfestigkeit 
liegt für die Varianten EBM-ab und EBM-lg bei 843 MPa bzw. 836 MPa bei Gleichmaßdeh-
nungen von 52 % bzw. 58 %. Diese Kennwerte liegen damit auf einem ähnlichen Niveau 
wie für die Variante HP2, Tab. 4.1. 
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Abb. 4.28: Technisches Spannungs-Dehnungs-Diagramm aus dem Zugversuch für die EBM-Zu-
stände. Nach [182]. 
Tab. 4.4: Überblick der quasi-statisch ermittelten mechanischen Kennwerte (σy: Fließgrenze, Rm: 
Zugfestigkeit, Ag: Gleichmaßdehnung, A: Bruchdehnung) und des α‘-Martensitgehalts 
nach Bruch (ξfin) für die EBM-Zustände. Angegebene Standardabweichungen wurden 











EBM-ab 356±5 843±3 52±2 61±2 36 
EBM-lg 294±8 836±0 58±1 69±1 34 
Das zyklische Verformungsverhalten beider EBM Zustände, deren Wechselverformungs-
kurven in Abb. 4.29 gezeigt sind, ähnelt qualitativ stark den heißgepressten Referenzzu-
ständen, vgl. Abb. 4.4. Bei geringen Dehnungsamplituden folgt auf eine kurze Phase der 
zyklischen Verfestigung eine zyklischen Entfestigung, die wiederum nach einer gewissen 
Anzahl an Zyklen von einer sekundären zyklischen Verfestigung infolge der martensiti-
schen Phasenumwandlung (Abb. 4.30a) abgelöst wird. Bei mittleren und hohen Deh-
nungsamplituden entfällt die Phase der Entfestigung und das Einsetzen der wechselver-
formungsinduzierten α‘-Martensitbildung bewirkt einen besonders starken Anstieg der 
Spannungsamplituden, vgl. Abb. 4.29a und Abb. 4.30a. Auch die abnehmende Inkubati-
onsphase und das zunehmende Ausmaß der Phasenumwandlung mit steigender Deh-
nungsamplitude (Abb. 4.30a) wurde bereits bei den Referenzwerkstoffen beobachtet, wes-
halb für die Ursachen auf die diesbezügliche Diskussion in Kapitel 4.1.2 verwiesen wird. 
Neben den Gemeinsamkeiten gibt es quantitative Unterschiede beim Vergleich der Werk-
stoffzustände. Wie schon für die restlichen Werkstoffzustände beobachtet, ist die Span-
nungsamplitude zu Beginn der zyklischen Verformung neben der Höhe der Beanspru-
chung abhängig von der Korngröße des Werkstoffs. Daher beginnen die Wechselverfor-
mungskurven des Zustands EBM-ab auf einem etwas höheren Spannungsniveau als die 
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der Variante EBM-lg, Abb. 4.29. Deren höhere zyklische Verfestigung sorgt mit fortschrei-
tender Zyklenzahl jedoch dafür, dass die maximalen Spannungsamplituden des Zustands 
EBM-ab übertroffen werden. Dies korreliert sehr gut mit den höheren α‘-Martensitgehal-
ten der Variante EBM-lg am Ende der Lebensdauer, Abb. 4.30b, die ebenfalls durch die 
höhere Korngröße von 101 µm bedingt sind [92–95, 97]. Auch der Zustand EBM-ab weist 
tendenziell höhere α‘-Martensitgehalte auf als die beiden Referenzzustände, Abb. 4.30b. 
Daher macht es Sinn, die mikrostrukturellen Vorgänge wie schon für die TMCP-Zustände 
anhand der Mittelspannungsverläufe genauer zu analysieren. Diese sind für die Deh-
nungsamplituden von 0,3 % und 0,8 % in Abb. 4.31 im Vergleich zu den Referenzzustän-
den aufgetragen. Weil sich die Höhe der Spannungsamplituden für diese vier Werkstoff-
zustände deutlich weniger unterscheidet als für die TMCP-Varianten, wird angenommen, 
dass die Anstiege der Mittelspannungsverläufe bis zu einem gewissen Grad Aussagen 
über die Intensität der ε- und α‘-Martensitbildung ermöglichen. Da die plastische Deh-
nungsamplitude mit der Höhe der Spannungsamplitude korreliert (siehe Kapitel 4.2.3), 
erübrigt sich zudem eine Betrachtung der kumulierten plastischen Dehnung. Die Diffe-
renzen in deren Entwicklung in Abhängigkeit der Zyklenzahl ist für die EBM und HP 
Zustände vernachlässigbar gering, weshalb eine Berücksichtigung keine zusätzlichen Er-
kenntnisse liefern würde. 
Wie Abb. 4.31a für die Dehnungsamplitude von 0,3 % zu entnehmen ist, wechselt der Mit-
telspannungsverlauf der Variante EBM-ab nach etwa 200 Zyklen von einem zuvor mode-
raten Anstieg in einen steileren Verlauf. Dies wird der einsetzenden ε-Martensitbildung 
und der einhergehenden Volumenkontraktion zugeschrieben, vgl. [11]. Etwa bei Zyklus 
2000 beginnt den α‘-Martensitevolutionen in Abb. 4.30a zufolge die martensitische Pha-
senumwandlung, was recht gut mit der Ausbildung eines Mittelspannungsmaximums in 
Abb. 4.31a korreliert. In der Folge nimmt die Mittelspannung durch die fortschreitende 
α‘-Martensitbildung ab. Im Vergleich zu den HP Varianten fällt auf, dass dem Erreichen 
des Maximums ein deutlich schwächerer Anstieg der Mittelspannung vorausgeht, Abb. 
 
Abb. 4.29: Wechselverformungskurven für die Zustände EBM-ab (a) und EBM-lg (b). Nach [182]. 
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4.31a. Vermutlich wandelt der intermediäre ε-Martensit durch die geringere Austenitsta-
bilität schneller in α‘-Martensit um, als in den HP Zuständen. Dementsprechend wären 
die ε-Martensitgehalte geringer, wodurch sich der schwächere Anstieg der Mittelspan-
nungen ergibt. Noch stärker ausgeprägt ist dieser Effekt für den Mittelspannungsverlauf 
des Zustands EBM-lg. Dieser zeigt nur einen geringfügigen Anstieg, bevor ab etwa 
1000 Zyklen ein starker Abfall der Mittelspannung einsetzt, Abb. 4.31a. Gebildeter ε-Mar-
tensit scheint demnach schon kurz nach dessen Auftreten in α‘-Martensit umzuwandeln, 
was ein klares Indiz für eine höhere Neigung zur martensitischen Phasenumwandlung 
ist. Ebenfalls in diese Richtung deutet die gegenüber dem Zustand EBM-ab geringere In-
kubationszeit. Zudem fällt die Mittelspannung deutlich stärker ab, als für die anderen 
Werkstoffzustände, was in Einklang mit dem gegenüber dem Zustand EBM-ab mehr als 
doppelt so hohen α‘-Martensitanteil nach der zyklischen Verformung bei 0,3 % steht, Abb. 
4.30b. Trotz der ähnlichen Phasenanteile nach dem Zugversuch (Tab. 4.4) wird auf Basis 
dieser Ergebnisse eine reduzierte Austenitstabilität des Zustands EBM-lg aufgrund der 
durch die Lösungsglühung gestiegenen Korngröße angenommen, vgl. [92–95, 97]. 
 
Abb. 4.30: α‘-Martensitevolution für den Zustand EBM-ab (a) und α‘-Martensitgehalte nach Ver-
suchsende für die EBM Zustände im Vergleich zu den heißgepressten Referenzzustän-
den (b). Die Kurve für 1,2 % in (a) ist bei geringen α‘-Martensitgehalten vermutlich 
durch eine leichte Fehlausrichtung der Ferritsonde beeinträchtigt. (a) nach [182], Daten 
für (b) aus [11, 178, 182]. 
Die Mittelspannungsverläufe bei einer Dehnungsamplitude von 0,8 % in Abb. 4.31b un-
terscheiden sich deutlich von ihren Gegenstücken bei 0,3 %. Bei keinem Werkstoffzustand 
ist ein starker Anstieg der Mittelspannungen zu beobachten. Hingegen beginnt nach einer 
gewissen Anzahl an Zyklen das Absinken der Verläufe. Der intermediäre ε-Martensit 
scheint folglich in allen Zuständen schnell in α‘-Martensit umzuwandeln. Wie bereits bei 
der geringen Dehnungsamplitude von 0,3 % steigt die Inkubationsphase in der Reihen-
folge EBM-lg, EBM-ab, HP2 und HP1 an. In der gleichen Reihenfolge nimmt die Auste-
nitstabilität aufgrund abweichender chemischer Zusammensetzung bzw. Korngröße zu. 
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Abb. 4.31: Mittelspannungsverläufe der EBM Zustände im Vergleich zu den heißgepressten Refe-
renzzuständen für Dehnungsamplituden von 0,3 % (a) und 0,8 % (b). Daten für Zu-
stand HP2 aus [11]. 
Abgesehen von der unterschiedlich hohen Neigung zur martensitischen Phasentransfor-
mation zu α‘-Martensit sind im Vergleich zu den heißgepressten Referenzzuständen keine 
bedeutenden Unterschiede hinsichtlich der Mikrostrukturentwicklung beobachtet wor-
den. Abb. 4.32 zeigt zwei BSE-Aufnahmen und eine EBSD-Phasendarstellung des Gefüges 
nach zyklischer Verformung. Die Ausbildung der charakteristischen Deformationsbänder 
ist klar zu erkennen. Gleiches gilt für deren hohe Stapelfehlerdichte, die durch die Indi-
zierung als ε-Martensit (Abb. 4.32b) angezeigt wird. 
 
Abb. 4.32: BSE-Aufnahmen (a, c) und EBSD-Phasendarstellung (b, blau—α‘-Martensit, gelb—
ε-Martensit, grau—Bandkontrast) der Mikrostruktur nach zyklischer Verformung bei 
0,3 % (a, b) und 0,4 % (c). LA: Lastachse. 
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4.3.3. Lebensdauer und Fraktographie 
Das Wechselverformungsverhalten scheint von der prozessinduzierten Porosität kaum 
beeinflusst zu werden. Sowohl die Wechselverformungskurven (Abb. 4.29), als auch die 
Mittelspannungsverläufe (Abb. 4.31) zeigen diesbezüglich keine Auffälligkeiten. Aus der 
Literatur ist bekannt, dass sich die Defekte vor allem hinsichtlich der Lebensdauern der 
additiv gefertigten Werkstoffe negativ auswirken [118, 122, 125, 170, 171, 174]. Diese sind 
in Form der Dehnungswöhlerlinien in Abb. 4.33 dargestellt. Die Bruchzyklenzahlen der 
beiden EBM-Zustände unterscheiden sich bei hohen Dehnungsamplituden kaum. Bei den 
geringen Dehnungsamplituden im HCF Bereich prognostiziert der Kurvenverlauf eine et-
was höhere Lebensdauer für die Variante EBM-lg. Eine Ursache dafür könnte die erhöhte 
α‘-Martensitbildung sein, die insbesondere bei diesen kleinen Dehnungsamplituden 
merklich ausgeprägter ist als für die Variante EBM-ab, Abb. 4.30b. Wie bereits für die vo-
rangegangenen Werkstoffzustände diskutiert, wirkt die martensitische Phasenumwand-
lung durch die Erhöhung der Festigkeit und Verringerung der plastischen Dehnungs-
amplitude im HCF-Bereich lebensdauerverlängernd [11, 12, 138, 139]. Allerdings muss bei 
der Bewertung der Aussagegenauigkeit der Lebensdauerprognosen der Aspekt der Streu-
ung einbezogen werden. Auch wenn die Versuche innerhalb eines Streubandes vom Fak-
tor 2 (dünne rote Linien in Abb. 4.33) liegen, ist aufgrund der zahlreichen Defekte eine 
etwas erhöhte Streuung gegenüber den HP- (Abb. 4.8) und TMCP-Varianten (Abb. 4.23) 
zu beobachten. Vor diesem Hintergrund ist der Lebensdauerunterschied bei kleinen Deh-
nungsamplituden nicht groß genug, um als aussagekräftig eingestuft zu werden und da-
her vernachlässigbar. 
Bevor der Vergleich zu den Referenzzuständen gezogen wird, sollen die Ergebnisse der 
Bruchflächenuntersuchungen an den EBM-Zuständen vorgestellt werden. Abb. 4.34 zeigt 
ausgewählte Defekte auf den Bruchflächen zweier Proben des Zustands EBM-ab. Teil-
weise befinden sich diese Defekte direkt an (Abb. 4.34a, b) oder nah unter (Abb. 4.34c) der 
 
Abb. 4.33: Dehnungswöhlerlinien der EBM-Zustände im Vergleich zu den heißgepressten Refe-
renzzuständen. Die dünnen roten Linien kennzeichnen den Bereich des Streubandes 
vom Faktor 2 des Zustands EBM-ab. Nach [182]. 
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Oberfläche. In den Aufnahmen sind klare Merkmale einer Rissinitiierung an diesen De-
fekten mit anschließender Rissausbreitung ersichtlich. An drei weiteren Defekten, die in 
Abb. 4.34d-f im Innern des Prüfvolumens abgebildet sind, gibt es hingegen kaum Anzei-
chen einer Rissinitiierung oder des Risswachstums. Lediglich an dem mit etwa 500 µm 
größten Defekt scheint sich im unteren Bereich ein Riss gebildet zu haben (Abb. 4.34f, ge-
strichelte weiße Ellipse). 
Im LCF und HCF Bereich initiieren die Risse üblicherweise an der Oberfläche. Spannungs-
konzentrationen infolge der Kerbwirkung von Defekten sind daher in diesem Bereich be-
sonders kritisch. Neben der Größe ist somit die Lage von Defekten von entscheidender 
Bedeutung für deren schädigende Wirkung. Nach einer aktuellen Studie von Andreau et 
al. [120] an einem per SLM gefertigten Stahl vom Typ AISI 316L müssen Defekte im Innern 
des Prüfvolumens um ein Vielfaches größer sein als Defekte an oder nahe der Oberfläche, 
um eine ähnliche Lebensdauerreduktion hervorzurufen. 
 
Abb. 4.34: Ausgewählte Defekte auf den Bruchflächen der bei ∆εt/2 = 0,6 % (a-c) bzw. 
∆εt/2 = 0,8 % (d-f) zyklisch verformten Proben des Zustands EBM-ab. (a, f) aus [182]. 
Ein weiteres Beispiel, das eine massiv defektbehaftete Bruchfläche des Zustands EBM-lg 
zeigt, ist in Abb. 4.35 dargestellt. Die Aufnahmen zeigen mehrere große Defekte, die zu-
sammen einen beträchtlichen Anteil am Gesamtquerschnitt einnehmen. Neben Lack of 
Fusion-Defekten ist auch Porosität zu erkennen, die sich scheinbar über mehrere Schichten 
erstreckt (Abb. 4.35, Aufnahme V). Die Defekte I, II und IV befinden sich an oder direkt 
unter der Oberfläche und sind 400 µm bis 500 µm groß. Ausgehend von diesen drei Lack 
of Fusion-Defekten und zusätzlich vom benachbarten Defekt III haben sich Risse ausge-
breitet. Weiterhin ist nach Andreau et al. [120] durch die Defektanordnung innerhalb der-
selben oder zumindest nah beieinanderliegender Schichten von einer gegenseitigen Be-
einflussung der Defekte auszugehen, was deren negative Wirkung zusätzlich erhöht. 
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Abb. 4.35: Bruchfläche der oberen (a) und der unteren (b) Schicht der bei ∆εt/2 = 0,8 % zyklisch 
verformten Probe des Zustands EBM-lg und Ergebnisse eines EDX-Mappings (c-d) der 
Bruchfläche der unteren Schicht (b) in Form der Verteilung der Elemente Aluminium 
(c) und Sauerstoff (d). Die in (a) mit den römischen Ziffern I-VII markierten Stellen 
korrespondieren mit denen der gegenüberliegenden Bruchfläche (b), die mit den Indizes 
i-vii gekennzeichnet wurden. Die Abbildungen (I-VII) sind höhere Vergrößerungen der 
jeweiligen Stellen in (a). (a, b, I-VI) aus [182]. 
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Anhand eines EDX-Mappings (Abb. 4.35c-d) wird die Argumentation aus Kapitel 4.3.1 
bekräftigt, dass ein Teil der Porosität aufgrund von nichtmetallischen Einschlüssen ent-
standen ist. Die EDX-Aufnahmen belegen vier Aluminiumoxid-Einschlüsse auf der be-
züglich der Baurichtung unteren Bruchfläche der Probe. Die Einschlüsse korrespondieren 
mit den Stellen, die in Abb. 4.35b mit den Indizes iii, vi und vii gekennzeichnet sind und 
stimmen somit mit den Defekten III, VI und VII der gegenüberliegenden Bruchfläche 
überein. Es liegt nahe, dass die Einschlüsse die Lack of Fusion der in Baurichtung dar-
überliegenden Schicht hervorgerufen haben. Dementsprechend spielt neben der Wahl der 
Bauparameter während des EBM-Prozesses die Pulverqualität eine entscheidende Rolle, 
um Werkstoffe möglichst geringer Porosität zu fertigen. 
Die Bruchflächen in Abb. 4.35 wurden an der Probe des Zustands EBM-lg aufgenommen, 
die bei einer Dehnungsamplitude von 0,8 % zyklisch verformt wurde. Wie bereits bespro-
chen, zeigen weder die Wechselverformungskurve (Abb. 4.29b) noch der Mittelspan-
nungsverlauf (Abb. 4.31b) Auffälligkeiten, die auf diese Reduzierung des tragenden Quer-
schnitts hinweisen. In der Darstellung der Dehnungswöhlerlinien (Abb. 4.33) ist der zum 
Versuch gehörige Datenpunkt mit einem Pfeil gekennzeichnet. Er liegt nahezu direkt auf 
der Linie der prognostizierten Lebensdauer. Angesichts der starken Schädigung durch die 
Defekte wäre trotz dieser hohen Dehnungsamplitude, bei der die Phase der Rissinitiie-
rung vergleichsweise kurz ausfällt [154, 216], ein spürbarer Abfall der Lebensdauer zu 
erwarten gewesen. Stattdessen liegt die Bruchzyklenzahl auf dem Niveau des heißge-
pressten Referenzwerkstoffs HP2, der keine derartigen Defekte (Abb. 4.2) aufweist. 
Im HCF-Bereich ist hingegen eine gegenüber dem Zustand HP2 reduzierte Lebensdauer 
der additiv gefertigten Proben zu beobachten, Abb. 4.33. Bei den geringen Dehnungs-
amplituden machen sich die Defekte bemerkbar, da die Phase der Rissinitiierung einen 
 
Abb. 4.36: Dehnungswöhlerlinie des Zustands EBM-ns1 und einzelne Datenpunkte für die Zu-
stände EBM-ns2…5. Zum Vergleich sind der Zustand EBM-ab und die beiden Refe-
renzzustände dargestellt. Daten teilweise aus [11, 178, 182]. 
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Großteil der Gesamtlebensdauer einnimmt [154, 216]. Diese Phase ist durch die Kerbwir-
kung der Defekte verkürzt. Angesichts von deren Größe und Anzahl, die in der CT-Ana-
lyse und den Bruchflächenaufnahmen ersichtlich wurde, ist dieser negative Einfluss im-
mer noch als vergleichsweise gering zu bewerten. Zhang et al. [170] berichteten für etwas 
geringere Defektgrößen des per SLM gefertigten Stahls AISI 316L eine etwas stärker ab-
fallende Lebensdauer. Beide Stähle, sowohl der AISI 316L als auch die vorliegende Legie-
rung, weisen eine hohe Duktilität auf, die nach Leuders et al. [126] dabei hilft, die negati-
ven Auswirkungen durch prozessinduzierte Porosität auf die Lebensdauer abzumildern. 
Sie unterschieden sich jedoch in ihrer Metastabilität. Der in dieser Arbeit untersuchte Stahl 
zeigt eine höhere Neigung zur martensitischen Phasenumwandlung, weshalb die Verfes-
tigung während der plastischen Verformung stärker ausfällt. Diese hohe Verfestigungs-
kapazität trägt vermutlich zu der bemerkenswerten Schadenstoleranz bei, indem die plas-
tische Deformation von den stark beanspruchten Kerbgründen in benachbarte Bereiche 
verlagert wird. Diese Abschirmung der Defekte, die in dieser Arbeit als Shielding effect 
bezeichnet wird, wird in Kapitel 5.3 näher behandelt. 
Wie in der vorangehenden Diskussion bereits besprochen, spielt die Lage der Defekte eine 
entscheidende Rolle hinsichtlich ihrer schädigenden Wirkung. Als besonders kritisch wer-
den Defekte direkt an oder nahe der Oberfläche betrachtet [120]. Daher wurden für die 
vorliegende Legierung endkonturgetreue Proben gefertigt, deren Oberfläche nach dem 
EBM-Prozess nicht weiter behandelt wurde. Zusätzlich wurden die Strahl- und Baupara-
meter variiert, wodurch sich insgesamt fünf Chargen ergaben (für nähere Informationen 
zur Herstellung der Proben siehe Kapitel 3.2.3). In Abb. 4.36 ist die Dehnungswöhlerlinie 
des Zustands EBM-ns1 im Vergleich zum bereits vorgestellten Zustand EBM-ab aufgetra-
gen. Für die weiteren endkonturgetreuen Proben sind jeweils zwei Datenpunkte für eine 
Dehnungsamplitude von 0,3 % und ein Datenpunkt für 0,5 % dargestellt. Der Zustand 
EBM-ns1 erreicht die geringste Lebensdauer aller Werkstoffzustände. In diesem Fall war 
die Funktion „melt modelwise“ während des EBM-Prozesses deaktiviert, um den Ener-
gieeintrag zeitlich zu strecken und die Intensität der Hitzeeinwirkung zu reduzieren, um 
einen sonst drohenden Prozessabbruch zu verhindern. Angesichts des äußerst negativen 
Einflusses der Deaktivierung dieser Funktion auf die Lebensdauer ist es offensichtlich we-
sentlich zielführender, den Energieeintrag über eine Anpassung der Strahlparameter wie 
bspw. dem Strahlstrom zu reduzieren. 
Dies führt, wie an den Datenpunkten der Zustände EBM-ns2…5 (Abb. 4.36) ersichtlich, zu 
einer Erhöhung der Lebensdauer. Zwischen den letztgenannten Zuständen sind keine ein-
deutigen Unterschiede bezüglich der Bruchzyklenzahl erkennbar. Der Einfluss variieren-
der Konturoffsets und Strahlparameter kann demnach als vernachlässigbar eingestuft 
werden. Solange die „melt modelwise“ Funktion aktiviert ist, ist der Bauprozess demzu-
folge durch eine hohe Robustheit gekennzeichnet und unempfindlich gegenüber Schwan-
kungen in den Strahlparametern. 
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Abb. 4.37: Bruchflächen der Zustände EBM-ns3…5 nach zyklischer Verformung bei einer Deh-
nungsamplitude von 0,3 % und 0,5 %. 
Nichtsdestotrotz sind die Lebensdauern der Zustände EBM-ns2…5 geringer als die des 
Zustands EBM-ab, Abb. 4.36. Dies wird der hohen Oberflächenrauigkeit zugeschrieben, 
die in Abb. 4.37 erkennbar ist und auch von Elangeswaran et al. [171] als äußerst schädi-
gend für die Lebensdauer des Stahls AISI 316L identifiziert wurde. Ursächlich sind vor 
allem die relativ großen Pulverpartikel (Tab. 3.2), die für den EBM-Prozess nötig sind, 
sowie der große Durchmesser des Elektronenstrahls [101]. Die nicht komplett angebunde-
nen Partikel wirken wie an der Oberfläche befindliche Defekte. Die starken Spannungs-
konzentrationen führen vermutlich zu einer beschleunigten Rissinitiierung an der Ober-
fläche, wodurch die Lebensdauer herabgesetzt wird. Trotz der hohen Schadenstoleranz 
des Werkstoffs kann diese unzureichende Oberflächenqualität nicht vollständig kompen-
siert werden. Deswegen ist eine weitere Optimierung der Bauparameter in zukünftigen 
Projekten sinnvoll. 
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5. Bewertung spezieller Einflussfaktoren 
In diesem Kapitel werden Faktoren, die für das mechanische und mikrostrukturelle Ver-
halten des untersuchten austenitischen Stahls von entscheidender Bedeutung sind, sepa-
rat betrachtet und bewertet. Dazu zählen die Korngröße, die Regelungsart der Versuche 
und die Auswirkung von Defekten. Außerdem werden die beiden verschiedenen TMCP-
Routen abschließend beurteilt. 
5.1. Einfluss einer plastisch-dehnungsgeregelten Versuchsführung 
Wie in Kapitel 4.2 dargelegt, ist es beim Vergleich von Werkstoffzuständen mit großen 
Festigkeitsunterschieden sinnvoll, plastisch-dehnungsgeregelte Versuche durchzuführen. 
Durch die Angleichung der plastischen Dehnungsamplituden können Unterschiede in der 
α‘-Martensitevolution besser beurteilt werden. Darüber hinaus werden die bisherigen 
Aussagen zur Lebensdauer der TMCP-Varianten überprüft und weiterführend diskutiert. 
Dazu wurde einerseits der ultrafeinkörnige Zustand FR-700 und andererseits der Refe-
renzzustand HP1 in plastischer Dehnungsregelung geprüft. Im Rahmen der Lebensdau-
erbetrachtungen werden die gewonnenen Erkenntnisse zudem auf die restlichen TMCP-
Zustände übertragen. Die erhaltenen Wechselverformungskurven liefern hingegen keine 
grundlegend neuen Erkenntnisse und werden nicht separat diskutiert. Sie sind ergänzend 
in Anhang A.4, Abb. A.4 dargestellt. 
5.1.1. Betrachtungen zur α‘-Martensitevolution 
Die α‘-Martensitevolutionen unter plastischer Dehnungsregelung sind in Abb. 5.1 verglei-
chend für die beiden Werkstoffzustände FR-700 und HP1 aufgetragen. Daraus wird er-
sichtlich, dass die Inkubationsphase bis zum Einsetzen der wechselverformungsinduzier-
ten α‘-Martensitbildung bei gleicher plastischer Dehnungsamplitude für die Variante 
FR-700 stets deutlich kürzer ist als für die Variante HP1. Aufgrund der Regelungsart kann 
daraus gefolgert werden, dass auch der Schwellenwert der kumulierten plastischen Deh-
nung λp,th für den ultrafeinkörnigen Zustand geringer ist. Dies widerspricht der einzigen 
bekannten Literaturquelle [91], die die Ermüdungseigenschaften eines ultrafeinkörnigen 
austenitischen Stahls unter plastischer Dehnungsregelung thematisiert. Laut Aussage von 
Böhner et al. [91] setzt die martensitische Phasentransformation in etwa bei Erreichen der 
gleichen kumulierten plastischen Dehnung ein. Allerdings wurde die ultrafeinkörnige 
Mikrostruktur über das ECAP-Verfahren hergestellt und ist daher nur begrenzt mit dem 
vorliegenden Werkstoff vergleichbar. 
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Abb. 5.1: Vergleich der α‘-Martensitevolution für die Zustände FR-700 und HP1 bei gleichen 
plastischen Dehnungsamplituden. 
Weiterhin fällt auf, dass der α‘-Martensitgehalt des Zustands FR-700 am Ende der Lebens-
dauer immer höher ist als für den Zustand HP1, der bei gleicher plastischer Dehnungs-
amplitude zyklisch verformt wurde, Abb. 5.1. Bei den gesamtdehnungsgeregelten Versu-
chen war ein anderes Verhalten beobachtet worden. Während hohe Gesamtdehnungs-
amplituden ähnliche Phasenanteile ergaben, fiel die martensitische Umwandlung des Zu-
stands FR-700 bei kleinen Beanspruchungen deutlich geringer aus, Abb. 4.15a. Diese Be-
obachtung kann nun eindeutig den viel geringeren plastischen Dehnungsamplituden zu-
geschrieben werden, die sich insbesondere bei den kleinen Gesamtdehnungsamplituden 
von denen des Zustands HP1 unterscheidet, Abb. 4.15b. Diese Ergebnisse lassen die Er-
kenntnis zu, dass die Variante FR-700 trotz ihrer geringen Korngröße eine höhere Neigung 
zur Bildung von α‘-Martensit hat, als der Referenzwerkstoff HP1. Dies widerspricht der 
Meinung in der Literatur, dass eine abnehmende Korngröße die α‘-Martensitbildung 
hemmt und verzögert [92–95, 97]. Abweichende Beobachtungen wurden meist auf die 
Minderung der Austenitstabilität durch die Abbindung von Kohlenstoff und Stickstoff in 
Ausscheidungen [85, 90] oder auf aus der Herstellung zurückgebliebene deformierte Ge-
fügebestandteile [86] zurückgeführt. Der Zustand FR-700 weist dagegen eine vollständig 
rekristallisierte, homogene Mikrostruktur und einen durch das Legierungsdesign niedri-
gen Anteil an interstitiellen Elementen auf. Neben den hohen Spannungsamplituden in-
folge der geringen Korngröße trägt die starke Textur entscheidend zu einer ausgeprägten 
Phasenumwandlung bei, wie in Kapitel 4.2.3 ausführlich erörtert wurde. 
Ursache ist das innerhalb des TMCP zur Kaltumformung genutzte Verfahren des Rund-
hämmerns. Da dieses in der Literatur sonst keine Verwendung findet, können die Ergeb-
nisse nicht direkt verglichen werden. Die vorliegenden Ergebnisse haben allerdings nach-
gewiesen, dass Untersuchungen zu den Ermüdungseigenschaften ultrafeinkörniger aus-
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tenitischer Stähle die unterschiedlichen plastischen Dehnungsamplituden unbedingt be-
rücksichtigen müssen, um das Werkstoffverhalten vollständig charakterisieren zu kön-
nen. 
5.1.2. Betrachtungen zur Lebensdauer 
Es gibt bisher keine publizierten Untersuchungen zum Thema Lebensdauerverhalten ult-
rafeinkörniger austenitischer Stähle unter plastischer Dehnungsregelung. Jedoch ist für 
andere kubisch-flächenzentrierte Metalle wie Kupfer, Aluminium, Aluminiumlegierun-
gen oder α-Messing bekannt, dass die Manson-Coffin Plots für ultrafeinkörnige Zustände 
zu niedrigeren Lebensdauern verschoben sind [168, 169, 223, 224], siehe Kapitel 2.4.2. 
Für die Werkstoffzustände FR-700 und HP1 sind die Manson-Coffin Plots in Abb. 5.2 auf-
getragen. Beim Vergleich der beiden Verläufe ist keine Verschiebung, sondern eher eine 
Verkippung zueinander zu beobachten. Während die Lebensdauer im Bereich der höchs-
ten plastischen Dehnungsamplitude von 1 % in etwa gleichhoch ist, laufen die beiden Ge-
raden mit abnehmender Beanspruchung auseinander. Je niedriger die plastische Deh-
nungsamplitude, desto weiter bleibt die Lebensdauer des Zustands FR-700 hinter der des 
Zustands HP1 zurück. Bei ∆εpl/2 = 0,15 % beträgt die Differenz in etwa eine Dekade. Dies 
verdeutlicht den Einfluss, den die Regelungsart der Versuche auf die Lebensdauer hat. 
Während der gesamtdehnungsgeregelten Versuche war das Gegenteil, nämlich eine hö-
here Lebensdauer des Zustands FR-700 bei geringen Beanspruchungen, beobachtet wor-
den, Abb. 4.23a. Die Festigkeit des Werkstoffs war lebensdauerbestimmend [154]. Unter 
plastischer Dehnungsregelung ist hingegen allein die Duktilität des Werkstoffs entschei-
dend, unabhängig von der Höhe der Beanspruchung. 
 
Abb. 5.2: Manson-Coffin-Plots zur Lebensdauer der plastisch-dehnungsgeregelten Versuche der 
Zustände FR-700 und HP1. 
In ultrafeinkörnigen Werkstoffen ist die Duktilität für gewöhnlich geringer als für ihre 
grobkörnigen Pendants, was im Allgemeinen zu geringeren Lebensdauern führt [168, 169, 
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223, 224]. Für geringe plastische Dehnungsamplituden greift diese Argumentation auch 
für die Variante FR-700, deren geringere Lebensdauer gleichfalls den Duktilitätseinbußen 
gegenüber dem Referenzzustand zugeschrieben wird. Widersprüchlich ist allerdings, 
dass keine negativen Auswirkungen auf die Lebensdauer bei hohen plastischen Deh-
nungsamplituden festgestellt werden. Im Zustand FR-700 muss ein Mechanismus akti-
viert werden, der in anderen Werkstoffen nicht beobachtet wird und die Duktilitätseinbu-
ßen umso stärker kompensiert, umso höher die Beanspruchung ist, vgl. Abb. 5.2. Es liegt 
demnach nahe, dass der Mechanismus mit der martensitischen Phasenumwandlung in 
Zusammenhang steht, die mit steigender Beanspruchung zunimmt und von allen bisher 
untersuchten ultrafeinkörnigen Werkstoffen nur in metastabilen austenitischen Stählen 
auftritt. 
Der zugrundeliegende Kompensationsmechanismus wird in einer im Vergleich zum 
grobkörnigen Zustand homogeneren Dehnungsverteilung zwischen den beiden Phasen 
Austenit und α‘-Martensit gesehen, die auf der Angleichung des Widerstandes gegen 
plastische Verformung basiert. Die postulierte Wirkungsweise und die Folgen dieses ho-
mogenen Strain partitionings wurden bereits ausführlich in Kapitel 4.2.4 diskutiert und 
werden durch die aktuellen Ergebnisse bestätigt. Der positive Effekt ist umso ausgepräg-
ter, umso höher der α‘-Martensitanteil ist. Daher ergibt sich der signifikante Lebensdau-
erunterschied für geringe plastische Dehnungsamplituden mit moderater α‘-Martensitbil-
dung, in denen vorwiegend die Duktilität des Austenits die Lebensdauer bestimmt, wäh-
rend die Manson-Coffin Plots für hohe Beanspruchungen zusammenlaufen, Abb. 5.2. 
Darüber hinaus können aus den Manson-Coffin Plots in Abb. 5.2 weitere Erkenntnisse zur 
Lebensdauerbeschreibung mittels Dehnungswöhlerlinien gewonnen werden. Letztere re-
sultiert aus der Addition der elastischen (Basquin) und plastischen (Manson-Coffin) An-
teile, vgl. Abb. 2.19, deren Berechnung auf Grundlage gesamtdehnungsgeregelter Versu-
che vorgenommen wird. Da sich in den Wechselverformungskurven metastabiler auste-
nitischer Stähle kein Sättigungsplateau ausbildet, werden in der Literatur verschiedene 
Spannungsamplituden zur Bestimmung der elastischen und plastischen Anteile bzw. der 
Basquin-Manson-Coffin Parameter (Gleichung (3.1)) herangezogen, wie beispielsweise 
die Spannungsamplitude bei halber Lebensdauer oder die höchste Spannungsamplitude 
während eines Versuchs. Je nach Berechnungsansatz ergeben sich abweichende Verläufe 
für die Basquin und Manson-Coffin Plots. Da in dieser Arbeit sowohl gesamt- als auch 
plastisch-dehnungsgeregelte Versuche durchgeführt wurden, können verschiedene Vor-
gehensweisen verglichen und ihre Genauigkeit bewertet werden. Als Referenz dienen da-
bei die Manson-Coffin Plots in Abb. 5.2, durch die der Einfluss des plastischen Dehnungs-
anteils auf die Lebensdauer bestmöglich abgebildet wird. 
In Abb. 5.3a sind verschiedene Manson-Coffin Verläufe für die Werkstoffzustände FR-700 
und HP1 dargestellt. Die Parameter 𝜀𝜀𝑓𝑓′  und c wurden für verschiedene Phasen der zykli-
schen Verformung ermittelt. Für den Zustand HP1 entsteht die größte Abweichung vom 
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Referenzverlauf, wenn die Parameter auf Basis der maximalen Spannungsamplitude er-
rechnet werden. Diese Vorgehensweise zieht einen besonders hohen elastischen Anteil an 
der Gesamtdehnung (Basquin) nach sich, was wiederum einen besonders geringen plas-
tischen Anteil bedingt. Folglich wird Letzterer unterschätzt und der Manson-Coffin Plot 
prognostiziert eine zu geringe Lebensdauer. Das entgegengesetzte Beispiel liefert die Be-
rechnung von 𝜀𝜀𝑓𝑓′  und c mittels der Spannungsamplitude nach 10 % der Lebensdauer 
(σa,Nf /10). Zu diesem Zeitpunkt hat die martensitische Phasentransformation noch nicht ein-
gesetzt und die Spannungsamplituden sind vergleichsweise gering. Daher ergibt sich ein 
zu geringer elastischer und zu hoher plastischer Anteil. Werden Spannungsamplituden 
aus späteren Phasen der zyklischen Verformung herangezogen, verringert sich als Folge 
der zyklischen Verfestigung der plastische Anteil, die Manson-Coffin Plots werden nach 
unten verschoben. Die optimale Abschätzung des Manson-Coffin Verlaufs mithilfe ge-
samtdehnungsgeregelter Versuche ermöglicht die Spannungsamplitude bei Nf/3. Die am 
weitesten verbreitete Vorgehensweise zur Bestimmung der Manson-Coffin Parameter auf 
Basis der Spannungsamplitude bei halber Lebensdauer resultiert aufgrund der starken 
zyklischen Verfestigung des Zustands HP1 in einer Unterschätzung des plastischen An-
teils, Abb. 5.3a. 
Im Falle des Zustands FR-700 zeigt sich eine deutlich geringere Streuung der Manson-
Coffin Verläufe, Abb. 5.3a. Grund dafür ist die geringere zyklische Verfestigung, die in 
den Wechselverformungskurven beobachtet wurde (Abb. 4.14d). Die vergleichsweise ge-
ringen Unterschiede in den Spannungsamplituden führen zu ähnlichen Manson-Coffin 
Plots, die gut mit dem Referenzverlauf aus den plastisch-dehnungsgeregelten Versuchen 
übereinstimmen. 
Vor dem Hintergrund dieser Ergebnisse erscheint es für metastabile austenitische Stähle 
am sinnvollsten, die Dehnungswöhlerlinie auf Basis der Spannungsamplitude bei Nf/3 zu 
 
Abb. 5.3: Manson-Coffin Plots der plastisch-dehnungsgeregelten Versuche im Vergleich zu ver-
schiedenen Berechnungsansätzen auf Grundlage der gesamtdehnungsgeregelten Versu-
che (a) und Vergleich der Manson-Coffin Plots der TMCP-Zustände berechnet auf 
Grundlage der Spannungsamplitude bei Nf/3 (b). 
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bestimmen. Nur so werden die Manson-Coffin Parameter optimal abgeschätzt. Wird diese 
Erkenntnis auf die restlichen TMCP-Varianten übertragen, resultieren daraus die in Abb. 
5.3b dargestellten Manson-Coffin Verläufe. Darin wird erneut die äußerst geringe Dukti-
lität des Zustands LR-610 ersichtlich. Die Kurven der beiden anderen laserbehandelten 
Zustände weisen leicht unterschiedliche Steigungen auf. Im Bereich niedriger plastischer 
Dehnungsamplituden ergeben sich etwas höhere Lebensdauern für die Variante LR-990, 
die wiederum gegenüber der heißgepressten Variante HP1 etwas zurückfällt. Mit anstei-
gender plastischer Dehnungsamplitude nähern sich die Kurven der drei Werkstoffzu-
stände an und laufen schließlich zusammen. Dies ist jedoch kein eindeutiges Indiz für eine 
homogenere Dehnungsverteilung zwischen den Phasen, da sich die α‘-Martensitgehalte 
nach zyklischer Verformung stark unterscheiden (Abb. 4.15a) und allein dadurch Einfluss 
auf die Duktilität nehmen. Ein ausgeprägter Einfluss durch die homogenere Dehnungs-
verteilung wird daher nur für den ultrafeinkörnigen Zustand FR-700 angenommen. 
5.2. Einfluss der Korngröße 
5.2.1. Mechanisches Verhalten 
Der auffälligste Unterschied zwischen den einzelnen Werkstoffzuständen im Zugversuch 
ergibt sich hinsichtlich der Fließgrenze. Zu Beginn der Verformung scheint die Festigkeit 
weitestgehend unabhängig von der Herstellungsroute und stattdessen nur von der Korn-
größe dominiert zu sein. Gemäß der Hall-Petch Beziehung (Gleichung (2.4)) steigt die 
Fließgrenze σy infolge der Reduzierung der freien Weglänge für Versetzungen mit abneh-
mender Korngröße 𝑑𝑑𝐴𝐴��� an. Zusammen mit Werten aus der Literatur [41] kann die in Abb. 
5.4 dargestellte Hall-Petch Beziehung mit den Parametern k = 0,588 MPa √𝑚𝑚  und 
σ0 = 208 MPa berechnet werden. In der Literatur sind bereits eine Vielzahl von Hall-Petch 
Beziehungen für austenitische Stähle veröffentlich worden [41, 64, 73–81]. Die Angaben 
der Parameterwerte schwanken jedoch recht stark und liegen für die Hall-Petch Konstante 
k zwischen 0,24 MPa√𝑚𝑚  [76] und ≈1,6 MPa√𝑚𝑚  [77]. Die Abweichungen haben unter-
schiedliche Ursachen, wie verschiedene Ansätze zur Bestimmung der durchschnittlichen 
Korngröße oder die Nichtberücksichtigung von zurückgebliebenem α‘-Martensit oder de-
formiertem Austenit nach dem Reversion Annealing. Beispielsweise beträgt der α‘-Mar-
tensitgehalt bei Fargas et al. [77] in einzelnen Materialzuständen bis zu 38 Vol.-%, 
wodurch sich vermutlich der sehr hohe Wert für k ergibt. Generell sind die hohen Werte 
für k [41, 75, 77] kritisch zu hinterfragen, da σ0 in diesen Fällen einen negativen und damit 
physikalisch unmöglichen Wert annimmt. Ein weiterer Einflussfaktor hinsichtlich der un-
terschiedlichen Hall-Petch Parameter ist vermutlich die Existenz von Carbiden und Nitri-
den, deren Bildung durch die gewählte Wärmebehandlungsstrategie bestimmt wird. Für 
den Stahl AISI 301LN berichteten Rajasekhara et al. [74] von einer Verschiebung der Hall-
Petch Geraden infolge unterschiedlicher Wärmebehandlungstemperaturen und damit un-
terschiedlicher Ausscheidungszustände. Die Existenz bzw. Abwesenheit von Nitriden 
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führte zu Änderungen bei der Mischkristall- und Ausscheidungsverfestigung und in der 
Folge zu abweichenden Werten für σ0 [74]. Im Gegensatz zu Nickelbasis-Superlegierun-
gen [225] wurde jedoch keine Änderung des Parameters k durch die Ausscheidungen fest-
gestellt [74]. 
Auch wenn im Zustand FR-700 vereinzelte Carbide gefunden wurden wird ihr Einfluss 
im vorliegenden Fall als vernachlässigbar angesehen, da der Gehalt an den interstitiellen 
Elementen C und N in der untersuchten Legierung recht gering ist (Tab. 3.1). Zudem wur-
den für Abb. 5.4 nur Zustände herangezogen, deren α‘-Martensitgehalt nach der Kaltver-
formung innerhalb des TMCP mindestens 75 Vol.-% und gleichzeitig unter 5 Vol.-% nach 
dem Reversion Annealing betrug. Damit sind Gefügebestandteile wie nicht rückumge-
wandelter α‘-Martensit oder deformierter Austenit von den Betrachtungen nahezu ausge-
schlossen. Außerdem wurden die durchschnittlichen Korngrößen aller gezeigten Zu-
stände übereinstimmend nach Gleichung (3.6) berechnet. Diese Vorgehensweise ermög-
licht ein außergewöhnlich hohes Bestimmtheitsmaß von R2 = 0,97 für die Hall-Petch Be-
ziehung (Abb. 5.4). 
Auch bei der zyklischen Verformung beeinflusst die Korngröße entscheidend das Span-
nungsniveau. Wird der rein austenitische Stahl, also die Phase vor dem Einsetzen der 
wechselverformungsinduzierten α‘-Martensitbildung, betrachtet, steigen die Spannungs-
amplituden mit abnehmender Korngröße merklich an. Dies steht im Gegensatz zu wellig 
gleitenden kubisch-flächenzentrierten Metallen wie Kupfer oder Nickel, deren Sättigungs-
spannung weitgehend unabhängig von der Korngröße ist [169, 224, 226, 227]. Erst unter-
halb von 4 µm [169, 224, 227] bzw. nach Holste et al. [226] unterhalb von 1 µm nimmt die 
 
Abb. 5.4: Hall-Petch Beziehung der untersuchten Materialzustände ergänzt um den Gusszu-
stand und Daten aus der Literatur [41]. Nach [178]. 
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Sättigungsspannung mit abnehmender Korngröße signifikant zu [169, 224, 227]. Ursäch-
lich für die Unabhängigkeit oberhalb dieses Schwellenwertes ist das Größenverhältnis 
zwischen dem mittleren Laufweg L der Versetzungen während der zyklischen Verfor-
mung und der Korngröße. Ist Letztere deutlich größer als die sich ausbildenden Verset-
zungszellen und -bündel [228], wird die Sättigungsspannung nicht von den Korngrenzen 
beeinflusst [169, 224, 227]. Erst wenn die Korngröße in etwa die Größenordnung der Ver-
setzungsanordnungen erreicht, wird eine Abhängigkeit der Sättigungsspannung ähnlich 
der Hall-Petch Beziehung beobachtet [169, 224, 227]. 
 
Abb. 5.5: Abhängigkeit der Spannungsamplitude des Zyklus Nf/100 von der Korngröße für die 
Dehnungsamplituden von 0,3 % und 0,8 %. Einbezogen sind die TMCP-, EBM- und 
HP-Zustände sowie zusätzlich ein Gusszustand der gleichen Legierung. Die Lebens-
dauer des Zustands FR-700 bei 0,3 % wurde über die Dehnungswöhlerlinie berechnet, 
um Nf/100 für den abgebrochenen Versuch (Abb. 4.14d) ermitteln zu können. 
Die Korngrößenabhängigkeit der Spannungsamplitude der vorliegenden Legierung kann 
ebenfalls in einer modifizierten Hall-Petch Beziehung dargestellt werden, Abb. 5.5. Aller-
dings weicht die Methodik zur Berechnung in zwei Punkten von der Klemms [227] ab. 
Zum einen wird der Beitrag der Korngröße zur Spannungsamplitude nicht losgelöst von 
dem Beitrag der Versetzungen analysiert, sondern es wird die gesamte Spannungs-
amplitude betrachtet. Zum anderen wird in den Wechselverformungskurven des austeni-
tischen Stahls keine Phase der Sättigung beobachtet. Dessen ungeachtet soll allein die aus-
tenitische Phase in den Betrachtungen berücksichtigt werden. Daher wurde als Bezugs-
größe die Spannungsamplitude bei Nf/100 festgelegt. Zu diesem Zeitpunkt der zyklischen 
Verformung sollte sich eine gewisse Versetzungsstruktur ausgebildet haben, vgl. [135], 
ohne dass die α‘-Martensitbildung bereits eingesetzt hat. 
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Mit dieser Vorgehensweise ergeben sich die in Abb. 5.5 aufgetragenen Verläufe, die beide 
ein hohes Bestimmtheitsmaß von 0,98 (∆εt/2 = 0,3 %) bzw. 0,97 (∆εt/2 = 0,8 %) aufweisen. 
Mit abnehmender Korngröße steigen die Spannungsamplituden bei Nf/100 stark an. Dar-
über hinaus erzeugt die höhere Dehnungsamplitude erwartungsgemäß höhere Span-
nungsamplituden. Während die Differenz bei großen Korngrößen relativ gering ist, un-
terscheidet sich das Spannungsniveau im ultrafeinkörnigen Bereich bei unterschiedlicher 
Dehnungsamplitude erheblich. Die Werkstoffantwort in Form der Spannungsamplitude 
reagiert also bei geringen Korngrößen sensitiver auf eine Änderung der Beanspruchung. 
Dieser Zusammenhang wird an den Spannungs-Dehnungs-Hysteresen des Zyklus bei 
Nf/100 in Abb. 5.6 ersichtlich, die beispielhaft für die drei Werkstoffzustände FR-700, 
LR-780 und HP1 dargestellt sind. Bei einer Dehnungsamplitude von 0,3 % (Abb. 5.6a) ver-
formt sich der ultrafeinkörnige Zustand FR-700 aufgrund seiner hohen Festigkeit haupt-
sächlich elastisch. Die Variante HP1 weist hingegen eine deutlich breitere Hysterese auf, 
was einen höheren plastischen Anteil an der Gesamtdehnungsamplitude anzeigt. Die Ver-
festigung während dieser plastischen Verformung ist dabei vergleichsweise gering, wie 
aus der Verfestigungsrate dσr/dεr des Zughalbzyklus (Abb. 5.6a, unten) hervorgeht. Durch 
die geringe Verfestigung ändert sich am Wert der Spannungsamplitude ebenfalls ver-
gleichsweise wenig, wenn die Dehnungsamplitude auf 0,8 % und damit die plastische 
Verformung erhöht wird, Abb. 5.6b. Auch für den Zustand FR-700 wird im Falle der ho-
hen Dehnungsamplitude ein spürbarer plastischer Anteil beobachtet, der in der breiteren 
Hystereseschleife zum Ausdruck kommt. Im Gegensatz zur Variante HP1 liegt die Ver-
festigungsrate dσr/dεr allerdings höher(Abb. 5.6b, unten). Dies wird dem schnelleren Auf-
stau der Versetzungen an Korngrenzen infolge der geringen Korngröße zugeschrieben, 
 
Abb. 5.6: In den Koordinatenursprung verschobene Spannungs-Dehnungs-Hysteresekurven und 
dazugehörige 1. Ableitung der Zughalbzyklen. Dargestellt ist jeweils der Zyklus bei 
Nf/100 der Zustände FR-700, LR-780 und HP1 für die Dehnungsamplituden 
∆εt/2 = 0,3 % (a) und ∆εt/2 = 0,8 % (b). Die Lebensdauer des Zustands FR-700 bei 
0,3 % wurde über die Dehnungswöhlerlinie berechnet, um Nf/100 für den abgebroche-
nen Versuch (Abb. 4.14d) ermitteln zu können. 
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wodurch die weitere plastische Verformung erschwert wird. Folglich reagiert die Span-
nungsantwort dieses Zustands sensitiver auf eine Erhöhung der Dehnungsamplitude, 
wodurch sich der steilere Anstieg der zyklischen Hall-Petch Beziehung für die höhere 
Dehnungsamplitude von 0,8 % in Abb. 5.5 erklärt. 
Im Gegensatz zu wellig gleitenden Materialien [169, 224, 226, 227] ist kein Schwellenwert 
der Korngröße zu beobachten, oberhalb dem die Korngrößenabhängigkeit der Span-
nungsamplitude verschwindet, Abb. 5.5. Dies wird darauf zurückgeführt, dass sich die 
Versetzungsstrukturen in Form der charakteristischen Deformationsbänder stets über das 
gesamte Korn erstrecken, wohingegen sich die Versetzungszellen im Kupfer oberhalb des 
Schwellenwertes im Innern der Körner ausbilden, ohne an deren Grenzen zu stoßen. Im 
vorliegenden Stahl liegt die Größe der Mikrostrukturmerkmale also grundsätzlich im Be-
reich der Korngröße. Selbst weit auseinanderliegende Korngrenzen behindern die Verset-
zungsbewegung in einem gewissen Maß und nehmen so Einfluss auf die Spannungs-
amplitude. Infolgedessen wird die zyklische Hall-Petch Beziehung für den gesamten un-
tersuchten Korngrößenbereich beobachtet, Abb. 5.5. 
Für die Diskussion des Korngrößeneinflusses auf das Ausmaß der zyklischen Verfesti-
gung infolge der α‘-Martensitbildung wird auf die Ausführungen in Kapitel 4.2.3 verwie-
sen. Gleiches gilt für die Analyse der Lebensdauer in den Kapiteln 4.2.4 und 5.1.2. 
5.2.2. Mikrostrukturentwicklung unter zyklischer Verformung 
Neben dem mechanischen Verhalten wird die Mikrostruktur unter zyklischer Beanspru-
chung von der Korngröße beeinflusst. Abb. 5.7 stellt diesen Zusammenhang schematisch 
dar. In grobkörnigen Zuständen des austenitischen Stahls bilden sich, in situ Untersuchun-
gen von Weidner et al. [135] zufolge, bereits in den ersten Zyklen Deformationsbänder 
bestehend aus Stapelfehlern. Die Bänder wachsen mit zunehmender zyklischer Verfor-
mung in Dicke und Länge [135]. Zudem entstehen Deformationsbänder auf nachgeordne-
ten Gleitsystemen und führen zu einer Fragmentierung des Korns. Die Stapelfehlerdichte 
in den Bändern nimmt zu, bis sie schließlich als ε-Martensit indiziert werden, vgl. Kapitel 
4.2.3. Die wechselverformungsinduzierte α‘-Martensitbildung findet bevorzugt innerhalb 
der Deformationsbänder statt, wobei sich immer wieder Zwillingsbeziehungen zwischen 
den Keimen ausbilden, um die Gestaltänderung infolge der Phasentransformation zu mi-
nimieren. 
Mit sinkender austenitischer Korngröße nimmt die Anzahl an aktivierten Gleitsystemen 
ab. Nichtsdestotrotz ist die charakteristische Deformationsbandstruktur in feinkörnigen 
Gefügen noch eindeutig zu erkennen. Sinkt die Korngröße jedoch deutlich unterhalb von 
10 µm, nimmt der ε-Martensitanteil zu und klar abgegrenzte Bänder sind kaum noch vor-
handen. Lediglich in der Anordnung der α‘-Martensitinseln wird die Lage einzelner Bän-
der ersichtlich, vgl. Abb. 4.21h. 
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Abb. 5.7: Schematische Darstellung der Mikrostrukturentwicklung unter zyklischer Verformung 
in Abhängigkeit der Korngröße (blau—α‘-Martensit, gelb—ε-Martensit bzw. Austenit 
mit hoher Stapelfehlerdichte, grau—Austenit, rot—Zwillingsgrenzen). Nach [178]. 
In ultrafeinkörnigen Gefügen verschwindet die Deformationsbandstruktur schließlich 
vollkommen. Stattdessen werden Partialversetzungen von Korngrenzen emittiert [59, 
229–231] und ganze Körner weisen eine hohe Dichte an Stapelfehlern auf. Deren innere 
Struktur ähnelt somit der der Deformationsbänder in den grobkörnigen Pendants. Trotz 
der geringen Korngröße wurden bis zu zwei individuelle α‘-Martensitkeime beobachtet. 
Die Keime sind regellos verteilt und weisen keine Zwillingsbeziehung zueinander auf, 
was deren geringer Größe zugeschrieben wird. Die Gestaltänderung ist folglich ebenfalls 
vergleichsweise gering und erfordert scheinbar keinen solchen Kompensationsmechanis-
mus. Bevorzugte Nukleationsorte des α‘-Martensits sind Korngrenzen, wie es bereits für 
die quasi-statische Verformung bekannt ist [86–89]. Von Kumar et al. [88] wurden jedoch 
vereinzelt auch Keime im Korninneren nachgewiesen. Die α‘-Keime können vermutlich 
über die Koaleszenz mit weiteren Keimen desselben Korns eine Art Kornwachstum aus-
lösen, bis das gesamte Korn martensitisch ist. 
5.2.3. α‘-Martensitgehalt 
Neben der Anordnung der einzelnen Mikrostrukturmerkmale wird das Ausmaß der 
wechselverformungsinduzierten martensitischen Phasenumwandlung von der Korn-
größe beeinflusst. Dieses sinkt prinzipiell mit abnehmender Korngröße. Die Ausnahme 
bildet der ultrafeinkörnige Zustand FR-700, der sowohl im Zugversuch, als auch unter 
zyklischer Beanspruchung eine hohe Neigung zur α‘-Martensitbildung zeigt. Eine solche 
Umkehrung des Trends wurde in der Literatur bereits mehrfach beobachtet [40, 85–87]. 
Ursächlich waren allerdings meist die Abbindung der Austenitstabilisatoren Kohlenstoff 
und Stickstoff in Ausscheidungen oder zurückgebliebene Deformationsstrukturen im 
Austenit, vgl. Kapitel 2.2.5. Im vorliegenden Fall treffen diese Begründungen jedoch nicht 
zu. Der Gehalt an interstitiellen Elementen ist zu gering (Tab. 3.1), als dass eine Abbin-
dung die starke α‘-Martensitbildung im Zustand FR-700 erklären würde. Außerdem ist 
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das Gefüge vollständig rekristallisiert. Zudem wird in der aktuellen Literatur der Einfluss 
des geänderten Nukleationsmechanismus an Korngrenzen, der ursprünglich von 
Maréchal [87] als Ursache für die Trendumkehrung angesehen wurde, angezweifelt [37]. 
Im Zustand FR-700 muss demnach ein bisher nicht beachteter Effekt auftreten. Dieser 
wird, wie in Kapitel 4.3.2 ausführlich diskutiert, in den hohen Spannungen und insbeson-
dere der starken Textur infolge des Rundhämmerns gesehen. Diese begünstigt die α‘-Mar-
tensitbildung und überkompensiert offensichtlich die ultrafeine Korngröße. Aufgrund der 
verschiedenen Faktoren Nukleationsmechanismus, Textur und Spannung, deren Einfluss-
nahme nicht separat quantifiziert werden kann, ist eine endgültige Aussage zum Korn-
größeneinfluss und zur Trendumkehr nicht möglich. Tendenziell wird in dieser Arbeit 
eine Hemmung der wechselverformungsinduzierten martensitischen Phasenumwand-
lung mit abnehmender Korngröße postuliert, die unter sonst gleichen Umständen vermut-
lich auch im ultrafeinkörnigen Gefüge zu beobachten wäre. 
Eine in der Literatur herangezogene Erklärung der korngrößenbedingten Hemmung ist 
der Anstieg der Energie der elastischen Dehnung durch die Phasentransformation [82, 92–
95], vgl. Kapitel 2.2.5. Die postulierte Ausbildung einer Vielzahl von α‘-Martensitvarian-
ten in großen Körnern und nur einer einzelnen in kleinen Körnern wurde in den Ermü-
dungsversuchen jedoch nicht bestätigt. Innerhalb großer Körner wurden nur wenige α‘-
Martensitvarianten gefunden (Abb. 4.7c, Abb. 4.21d). Der Mechanismus, die anisotrope 
Gestaltänderung individueller Varianten über eine Multi-Varianten Transformation zu 
kompensieren, wie es bei der athermischen α‘-Martensitbildung geschieht, wird nicht ak-
tiviert. Zudem wurden selbst in sehr kleinen Körnern teils zwei α‘-Martensitvarianten 
(Abb. 4.21p) gefunden. Unterschiedlich war hingegen, dass diese etwas kleiner waren und 
keine Zwillingsbeziehung aufwiesen. Unabhängig von der Korngröße scheinen allerdings 
bestimmte Varianten aufgrund der anliegenden Spannungen bevorzugt und andere un-
terdrückt zu werden. Grundsätzliche Unterschiede in der Variantenselektion sind im Ge-
gensatz zur athermischen Phasentransformation nicht zu beobachten. Gleichung (2.5), mit 
der in [82, 92–95] argumentiert wird, ist für wechselverformungsinduzierten α‘-Martensit 
demnach nur begrenzt zutreffend, vgl. auch [83]. Zudem kann nicht erklärt werden, wa-
rum die Phasentransformation auch für Korngrößen oberhalb von 10 µm bereits beein-
flusst wird. Nichtsdestotrotz ist die grundlegende Idee des Modells, einen Zusammen-
hang zwischen der effektiven Gestaltänderung und der Korngröße herzustellen, sinnvoll. 
Die Volumenexpansion und Scherung, die sich durch die Gesamtheit aller benachbarten 
Varianten ergibt, müssen in Form einer Dehnung innerhalb des restlichen Korns aufge-
nommen werden – was allerdings im Gegensatz zur Annahme in [82] sicherlich nicht rein 
elastisch erfolgt. Sinkt die Korngröße des Austenits, steigt dessen Festigkeit an. Gleichzei-
tig haben die Körner weniger Volumen, das die Anpassungen an die Gestaltänderungen 
aufnehmen kann. Dementsprechend steigt die Energie, die für die Anpassungen aufge-
bracht werden muss, wodurch letztendlich die Phasentransformation gehemmt wird. 
Diese These steht in sehr gutem Einklang mit Jin et al. [97], die die verzögerte Auslösung 
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und Hemmung der deformationsinduzierten α‘-Martensitbildung während des Zugver-
suchs mit abnehmender Korngröße der ansteigenden Festigkeit des Austenits zuschrei-
ben. Dies wirkt der bei der Phasentransformation auftretenden Scherung entgegen. 
Eine Zunahme der scheinbaren SFE mit abnehmender Korngröße, wie sie mehrmals für 
hochmanganhaltige Stähle beschrieben wurde [98–100], konnte im Rahmen dieser Arbeit 
nicht nachgewiesen werden. Selbst in den kleinsten Körnern wurden Stapelfehler gefun-
den. Da die Aufspaltungsweite durch die Korngrenzen limitiert wird, kann dieser Aspekt 
nicht abschließend beurteilt werden. 
5.3. Einfluss der zyklischen Verfestigungskapazität auf die 
Schadenstoleranz 
In Kapitel 4.3 wurde bereits die Verteilung, Art und Größe der Defekte in den EBM-Zu-
ständen vorgestellt und diskutiert. Dabei wurde festgestellt, dass das Wechselverfor-
mungsverhalten nicht und die Lebensdauer erstaunlich wenig von Defekten beeinflusst 
wird. Wie von Leuders et al. [126] für die über SLM prozessierte Legierung AISI 316L 
festgestellt wurde, ist eine hohe Duktilität notwendig, um die Auswirkung von derartigen 
Defekten abzumildern. Die Spannungserhöhung infolge der Kerbwirkung kann effektiv 
durch plastische Verformung abgebaut werden. In der vorliegenden Stahllegierung 
kommt zusätzlich eine enorme Verfestigungskapazität hinzu, die ebenfalls zu der beo-
bachteten außergewöhnlichen Schadenstoleranz beiträgt. Die Verfestigung führt zu einer 
Art Shielding Effekt, der die Defekte von der äußeren Beanspruchung abschirmt. Dieser 
Effekt soll im Folgenden näher untersucht werden. 
 
Abb. 5.8: BSE-Aufnahmen (a, b) und EBSD-Phasendarstellung (c, blau—α‘-Martensit, gelb—
ε-Martensit, grau—Bandkontrast) eines Defektes im Längsschliff des Zustands 
EBM-ab zyklisch verformt bei einer Dehnungsamplitude von 0,25 % , vgl. Abb. 4.27. 
Pfeile in (a) und (b) markieren Anrisse. Lastachse ist vertikal. 
Die Defekte erzeugen durch ihre Kerbwirkung eine starke Spannungserhöhung im 
Kerbgrund, d. h. an den Rändern der Defekte. Aufgrund dessen wird der Werkstoff an 
diesen Stellen bereits plastisch verformt, wenn sich andere Bereiche noch rein elastisch 
verhalten. Die Plastizität pro Zyklus bzw. die plastische Dehnungsamplitude ist demnach 
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an den Kerbgründen erhöht. Die Folge ist eine ebenfalls früher einsetzende α‘-Martensit-
bildung, da der Schwellenwert der kumulierten plastischen Dehnung früher erreicht wird, 
vgl. Diskussion in Kapitel 4. Abb. 5.8 und Abb. 5.9 verdeutlichen diesen Zusammenhang 
anhand von BSE- und EBSD-Aufnahmen des Zustands EBM-ab nach zyklischer Verfor-
mung bei der geringsten Dehnungsamplituden von 0,25 %. Bei dieser Beanspruchung bil-
det sich im Gesamtvolumen der Probe nur eine relativ geringe Menge an α‘-Martensit, 
Abb. 4.30. In den Kerbgründen der Defekte weisen die EBSD-Phasendarstellungen jedoch 
einen hohen Anteil an ε- und α‘-Martensit nach, Abb. 5.8c und Abb. 5.9.c. Besonders ein-
deutig wird dieser Umstand in Abb. 5.9c. Die Bereiche, die martensitisch umgewandelt 
sind, verlaufen von dem Kerbgrund ausgehend etwa in einem 45° Winkel zur Lastachse, 
während der Rest der Probe weitgehend austenitisch verblieben ist. Ober- und unterhalb 
der Kerbe ist dies sicherlich auf eine unzureichende Kraftübertragung infolge der Materi-
altrennung durch den Defekt zurückzuführen. Allerdings ist auch der Bereich auf Höhe 
des Kerbgrundes etwas weiter links kaum umgewandelt, Abb. 5.9c. Die plastische Verfor-
mung ist demzufolge analog zu einer plastischen Zone bei zyklischen Risswachstumsex-
perimenten ausgerichtet. Die Geometrie des Defektes scheint eine rissähnliche Wirkung 
und ein gleichartiges Verhalten des Werkstoffes hervorzurufen. 
 
Abb. 5.9: BSE-Aufnahmen (a, b) und EBSD-Phasendarstellung (c, blau—α‘-Martensit, gelb—
ε-Martensit, grau—Bandkontrast) eines Defektes im Längsschliff des Zustands 
EBM-ab zyklisch verformt bei einer Dehnungsamplitude von 0,25 %. (b) und (c) sind 
jeweils Ausschnitte der in (a) markierten Bereiche. Pfeil in (b) markiert einen Anriss. 
Lastachse ist vertikal. 
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Infolge der Phasentransformation verfestigen die Kerbgründe. Dies bewirkt eine Verlage-
rung der Verformung in umliegende, weniger verfestigte Bereiche des Werkstoffs, die da-
mit einen geringeren Widerstand gegen plastische Verformung besitzen. Der Effekt der 
Verformungsverlagerung infolge der α‘-Martensitbildung ist für den quasi-statischen Fall 
bereits bekannt und gut untersucht, vgl. [13, 186]. Im Zugversuch wirkt er der Einschnü-
rung entgegen, wodurch sich die exzellenten Gleichmaßdehnungen ergeben. Im zykli-
schen Fall führt die Verformungsverlagerung zu einer geringeren Plastizität im 
Kerbgrund und damit zu einer Reduzierung der schädigenden Wirkung der Beanspru-
chung. Infolgedessen werden die Schädigungsprozesse, die stets mit plastischer Verfor-
mung verbunden sind, verzögert. Diese Abschirmung der Defekte wird über den Begriff 
Shielding effect angedeutet. Zusammen mit der hohen Duktilität trägt er zu der ausge-
zeichneten Schadenstoleranz und der vergleichsweise geringen Beeinflussung der Le-
bensdauer durch die Defekte bei. 
5.4. Bewertung der beiden TMCP-Varianten 
In dieser Arbeit wurden sowohl ein isothermes Reversion Annealing (FR-700), als auch 
ein Kurzzeit-Reversion Annealing (LR-xyz) durchgeführt, vgl. Kapitel 3.2.2. Der größte 
Vorteil des Ersteren wird in seiner Robustheit gesehen. Abweichungen in den Haltezeiten 
wirken sich aufgrund der geringen Temperaturen und vergleichsweise geringen Neigung 
zum Kornwachstum nicht so stark auf die sich ausbildende Mikrostruktur aus. Somit kön-
nen Komponenten unterschiedlicher Dicke besser prozessiert werden. Darüber hinaus ist 
die Temperatur in konventionellen Wärmebehandlungsöfen leicht zu überwachen und zu 
regeln. 
Für die Wärmebehandlung mittels Laserstrahl müssen zunächst Parameterstudien durch-
geführt werden, um die auftretende Maximaltemperatur abschätzen zu können. Die Tem-
peratur ist zudem abhängig von der Oberflächenqualität und -farbe des Werkstücks, da 
der Absorptionsgrad, also die Aufnahme der Strahlenergie, beeinflusst wird. Selbst durch 
Wartungsarbeiten am Laser können die gefundenen Prozessparameter unbrauchbar wer-
den. In den vorliegenden Untersuchungen waren die Temperaturen nach dem Austausch 
einer Linse unter sonst gleichen Bedingungen deutlich erhöht. Darüber hinaus spielt die 
Scanstrategie für die Homogenität der Mikrostruktur über den Querschnitt des Werk-
stücks eine wichtige Rolle. Unterschiedliche Abmessungen, insbesondere in der Dicke, 
müssen demnach berücksichtigt werden. Auch andere Methoden des Kurzzeit-Reversion 
Annealings wie die induktive Erwärmung stehen unter dem Einfluss verschiedener Fak-
toren. So ist das Einkoppelverhalten des Induktors abhängig vom α‘-Martensitgehalt. Bei 
gleicher Generatorleistung ergeben sich für Materialzustände unterschiedlicher Phasen-
zusammensetzung abweichende Temperaturen. Insgesamt ist die Prozesskontrolle kom-
plexer und schwieriger. Daher muss mit größeren Abweichungen in der daraus resultie-
renden Mikrostruktur gerechnet werden. Die Vorteile des Kurzzeit-Reversion Annealings 
sind die kurze Prozesszeit und die Möglichkeit, gradierte Strukturen herzustellen. Somit 
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können in unterschiedlichen Bereichen eines Bleches unterschiedliche mechanische Eigen-
schaften eingestellt werden, vgl. [50]. 
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6. Zusammenfassung und Ausblick 
Im Fokus der vorliegenden Arbeit lagen die Ermüdungseigenschaften eines metastabilen 
austenitischen CrMnNi Stahls. Der Neuheitswert ergibt sich insbesondere durch die ver-
wendeten Herstellungsrouten, die aktuell von großem Interesse in der Forschung sind. 
Dieses Interesse ergibt sich einerseits aus der signifikanten Verbesserung der mechani-
schen Festigkeitseigenschaften infolge einer Kornfeinung im Falle des Thermo-Mechani-
cally Controlled Processing (TMCP) und andererseits aus den Potentialen wie Geometrie-
freiheit und Gewichtseinsparung, die die additive Fertigung bietet. 
Während des TMCP wird deformationsinduzierter α‘-Martensit in das Gefüge einge-
bracht, um während der anschließenden Wärmebehandlung eine Rückumwandlung zum 
kubisch-flächenzentrierten Austenit zu ermöglichen. In dieser Arbeit wurde die Rückum-
wandlung sowohl unter isothermen Bedingungen in einem konventionellen Ofen als auch 
durch Kurzzeit-Wärmebehandlungen mittels eines Laserstrahls untersucht. Auf diese 
Weise entstanden vier verschiedene Werkstoffzustände, die einen Korngrößenbereich 
zwischen 0,78 µm und 7,7 µm (flächengewichtete Mittelwerte) abdeckten. 
Im Rahmen der additiven Fertigung wurde mittels des pulverbettbasierten Electron Beam 
Melting (EBM) Verfahrens sowohl ein as-built als auch ein anschließend lösungsgeglühter 
Zustand hergestellt und untersucht. Das Augenmerk lag dabei nicht auf unterschiedlichen 
Korngrößen, sondern auf mikrostrukturellen Merkmalen infolge des schichtweise aufbau-
enden Prozesses, der üblicherweise kolumnare Kornstrukturen, eine kristallographische 
Texturierung und die Ausbildung von Defekten begünstigt. Außerdem wurden einige 
Proben endkonturgetreu gefertigt, sodass der Einfluss der natürlichen Oberflächenrauig-
keit durch den EBM-Prozess analysiert werden konnte. 
Neben den Herstellprozessen und der daraus resultierenden Mikrostruktur wurden das 
Wechselverformungsverhalten und die Lebensdauereigenschaften der Werkstoffzu-
stände vorgestellt, die anhand von gesamt- und plastisch dehnungsgeregelten Versuchen 
untersucht wurden. Darin inbegriffen war die Analyse der wechselverformungsinduzier-
ten Phasenumwandlung und der mikrostrukturellen Merkmale nach der zyklischen Be-
anspruchung. Zur grundlegenden Charakterisierung des mechanischen Verhaltens wur-
den ergänzend quasi-statische Zugversuche durchgeführt. Zur Einordnung der Ergeb-
nisse wurden zwei heißgepresste Werkstoffzustände als Referenz herangezogen. Die Un-
tersuchungen können wie folgt zusammengefasst werden: 
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Mikrostruktur infolge der Herstellungsrouten 
 TMCP 
 Die Rückumwandlung des α‘-Martensits zu Austenit während des Reversion 
Annealing findet für die untersuchte Stahllegierung über den martensitischen 
Mechanismus statt, sofern die Aufheizrate hinreichend hoch ist und eine Tem-
peratur von etwa 520 °C überschritten wird. 
 Die Maximaltemperatur des Reversion Annealing beeinflusst die sich ergebende 
Korngröße sehr stark. 
 Die einseitige Energieeinbringung während des Reversion Annealing mittels 
Laserstrahl ermöglicht eine homogene Mikrostruktur über die gesamte Blechdi-
cke. Die Voraussetzung dafür ist eine geeignete Scanstrategie. 
 Bei ausreichend hoher Kaltumformung und einer Wärmebehandlung bei 700 °C 
kann für den untersuchten CrMnNi Stahl ein vollständig rekristallisiertes Ge-
füge mit einer flächengewichteten durchschnittlichen Korngröße von 0,78 µm 
eingestellt werden. 
 EBM 
 Die Mikrostruktur der untersuchten Legierung ist nach dem EBM-Prozess wei-
testgehend isotrop. Es wird weder eine ausgeprägte Textur noch eine starke 
Streckung der Körner entlang der Baurichtung beobachtet. Ursächlich ist die pri-
mär-ferritische Erstarrung der Legierung, die infolge der prozessinduzierten 
zyklischen Wärmebehandlung zu wiederholten Phasenumwandlungen führt. 
 Das Gefüge beinhaltet eine hohe Dichte an kleiner sphärischer Porosität. Außer-
dem wurden im vorliegenden Fall einige gestreckte Defekte großen Volumens 
sowie großflächige Lack of Fusion beobachtet. Teilweise wird die Defektbildung 
durch nichtmetallische Einschlüsse des Pulvers begünstigt. 
Einfluss der Korngröße auf das Werkstoffverhalten und die Mikrostruktur 
 Die Fließgrenze des Stahls steigt mit abnehmender Korngröße gemäß der Hall-
Petch Beziehung an. 
 Werden die Spannungsamplituden vor dem Einsetzen der α‘-Martensitbildung be-
trachtet, weisen diese ebenfalls einen solchen Zusammenhang auf. Die festgestellte 
zyklische Hall-Petch Beziehung ist im Gegensatz zu wellig gleitenden kubisch-flä-
chenzentrierten Werkstoffen über den gesamten betrachteten Korngrößenbereich 
gültig. 
 Die zyklische Verfestigung infolge der α‘-Martensitbildung ist mit abnehmender 
Korngröße weniger ausgeprägt. 
 Der ultrafeinkörnige Werkstoffzustand weist unabhängig von der Höhe der Ge-
samtdehnungsamplitude die höchste Lebensdauer aller geprüften Zustände auf. 
Während dies im HCF-Bereich ein bekanntes Resultat der höheren Festigkeit ultra-
feinkörniger Gefüge ist, ist die höhere Lebensdauer im LCF-Bereich außergewöhn-
lich. Sie wird einem im Vergleich zum grobkörnigen Werkstoff homogeneren strain 
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partitioning zwischen der austenitischen und der martensitischen Phase zuge-
schrieben. Dieser Effekt wird durch den hohen Widerstand des ultrafeinkörnigen 
Austenits gegen plastische Verformung hervorgerufen, der sich mit abnehmender 
Korngröße dem Widerstand des α‘-Martensits annähert. Der Austenit wird folglich 
weniger stark beansprucht und die Schädigung verzögert sich. 
 Mit abnehmender Korngröße werden während der zyklischen Verformung weni-
ger Gleitsysteme aktiviert. Die Ausbildung der charakteristischen Deformations-
bandstruktur ist in feinkörnigen Zuständen weniger ersichtlich und wird bei Korn-
größen unterhalb von 1 µm nicht mehr beobachtet. Stattdessen weist das gesamte 
Kornvolumen eine hohe Stapelfehlerdichte auf und ähnelt in seinen mikrostruktu-
rellen Merkmalen dem Innern von Deformationsbändern. 
 In ultrafeinkörnigen Gefügen wird keine grundlegende Änderung des Nukleati-
onsmechanismus für den α‘-Martensit beobachtet, auch wenn sich die α‘-Keime be-
vorzugt nahe der Korngrenzen befinden. Die Phasenumwandlung geschieht nach 
wie vor über den intermediären ε-Martensit in der Form γ→ε→α‘. Zudem wandeln 
die ultrafeinkörnigen Austenitkörner nicht mit einem Mal um, sondern sukzessive 
über die Koaleszenz einzelner α‘-Martensitnuklei, bis das gesamte Korn martensi-
tisch ist. 
 Die wechselverformungsinduzierte α‘-Martensitbildung wird mit abnehmender 
Korngröße gehemmt. Die beobachtete Ausnahme für den ultrafeinkörnigen Werk-
stoffzustand wird nicht auf eine grundsätzliche Umkehrung dieses Trends, son-
dern auf Textureffekte zurückgeführt. 
Einfluss von Defekten auf das Werkstoffverhalten 
 Das quasi-statische Verformungsverhalten wird nicht durch die prozessinduzier-
ten Defekte der EBM-Zustände beeinträchtigt. 
 Der Verlauf der Spannungsamplituden wird nicht beeinflusst. Die verkürzte Inku-
bationsphase für die α‘-Martensitbildung im Falle der EBM-Zustände resultiert pri-
mär aus dem reduzierten Mangangehalt aufgrund der Abdampfung während des 
Herstellprozesses. 
 Die Lebensdauer verringert sich infolge der Defekte. Mit abnehmender Dehnungs-
amplitude nimmt deren schädigender Einfluss zu. Im Vergleich zu anderen Mate-
rialien profitiert der untersuchte CrMnNi Stahl jedoch von seiner hohen Duktilität 
einerseits und der außerordentlichen Verfestigungskapazität andererseits. Letzte-
rer wird eine Art shielding effect zugeschrieben, der die Verformung von den Span-
nungskonzentrationsstellen in den Kerbgründen in benachbarte Bereiche verlagert. 
Letztlich wird das Ausmaß der Lebensdauerreduktion angesichts der beobachteten 
Defektgrößen als mäßig und die Schadenstoleranz des CrMnNi Stahls als exzellent 
bewertet. 
 Die hohe Oberflächenrauigkeit der endkonturgetreu gefertigten Proben verringert 
die Lebensdauer. 
122 6. Zusammenfassung und Ausblick 
Ausblick 
Auf Basis der gewonnenen Erkenntnisse ergeben sich weiterführende Fragestellungen für 
zukünftige Forschungsaktivitäten. Der Einfluss des Grades der Kaltumformung während 
des TMCP auf die Korngröße nach dem Reversion Annealing ist für den martensitischen 
Mechanismus der Rückumwandlung bislang nur unzureichend erforscht. Des Weiteren 
eignet sich die vorliegende Legierung durch seine α‘→γ Rückumwandlung bei vergleichs-
weise geringen Temperaturen hervorragend für die Untersuchung des martensitischen 
Mechanismus unterhalb von 700 °C. Das Kornwachstum ist auf diesem niedrigen Tempe-
raturniveau gehemmt und bisherige Untersuchungen [44, 51] lassen vermuten, dass die 
resultierende Korngröße in diesem Fall unabhängig von der Maximaltemperatur ist. 
Hinsichtlich der mechanischen Eigenschaften der fein- und ultrafeinkörnigen Werkstoffe 
wäre eine detaillierte Aufschlüsselung der Beiträge zum zyklischen Hall-Petch Effekt 
denkbar. Analog zum Vorgehen bei Nickel [227] sollte der Anteil, der durch Änderungen 
in der Versetzungsdichte und -anordnung herbeigeführt wird, aus den Betrachtungen 
ausgeschlossen werden, um die alleinige Wirkung der Korngrenzen zu identifizieren. 
Darüber hinaus wäre ein ultrafeinkörniges Gefüge mit einer von dem vorliegenden Zu-
stand abweichenden kristallographischen Vorzugsorientierung wünschenswert. An die-
sem könnte der Korngrößeneinfluss auf die verformungsinduzierte Phasenumwandlung 
ebenso wie Aussagen zu dem mechanischen Verhalten weiter spezifiziert werden. Unter-
brochene Versuche würden zudem abgesicherte Aussagen über die Mikrostrukturevolu-
tion während der zyklischen Verformung und die Überprüfung einiger in dieser Arbeit 
getätigten Thesen ermöglichen. 
Für die Prozessierung über das EBM-Verfahren sollte der Fokus auf der Verbesserung der 
Oberflächenrauigkeit und Reduzierung der oberflächennahen Defekte liegen, da diese die 
Lebensdauereigenschaften am stärksten beeinträchtigen. Zum einen ist diesbezüglich eine 
weitere Optimierung der Prozessparameter im Bereich der Kontur erstrebenswert, auch 
wenn die vergleichsweise großen Pulverfraktionen ein natürliches unteres Limit für die 
Rauigkeit setzen. Zum anderen sollte die Möglichkeit einer Nachbearbeitung in Betracht 
gezogen werden, um die Rauigkeit zu reduzieren. 
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A.1. Ergänzende Angaben zu den Werkstoffzuständen 
Im Hauptteil dieser Arbeit wurden die durchschnittliche Korngröße und die Stapelfehle-
renergie nach Gleichung (3.6) bzw. nach Dai et al. [175] berechnet. Um eine bestmögliche 
Vergleichbarkeit mit der Literatur zu gewährleisten, die sich auf alternative Berechnungs-
ansätze bezieht, sind die Kenngrößen für weit verbreitete Methoden in den folgenden Ta-
bellen für alle Werkstoffzustände aufgelistet. Außerdem werden die Angaben zur Ms und 
zur Md30 Temperatur ergänzt. 
Berechnung der Stapelfehlerenergie (SFE) nach verschiedenen Ansätzen 
 SFE [mJ/m2] 









HP1 14-20 17,9 20,3 15,7 17,9 22,2 
HP2 9-15 16,4 14,7 15,9 12 18,3 
FR-700 9-15 17 18,5 16,3 11,9 19,2 
LR-990 
14-20 17,9 20,3 15,7 17,9 22,2 LR-780 
LR-610 
EBM-ab 
9-15 16,6 15,1 16,2 16,6 18,5 
EBM-lg 
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Berechnung der Ms und Md30 Temperaturen nach verschiedenen Ansätzen 
 Ms [°C] 
Md30 
[°C] 





HP1 -28 48 33 
HP2 -17 63 42 
FR-700 -17 71 52 
LR-990 
-28 48 33 LR-780 
LR-610 
EBM-ab 
-25 62 39 
EBM-lg 
Berechnung der durchschnittlichen Korngröße mit verschiedenen Methoden 
Die Angaben für 𝑑𝑑𝐴𝐴��� und 𝑑𝑑𝑁𝑁���� wurden je Materialzustand aus demselben EBSD-Scan ermit-
telt. 𝑑𝑑𝐴𝐴��� ist die auch im Hauptteil dieser Arbeit verwendete flächengewichtete Größe, die 







HP1 62±39 18±19 
HP2 15±8,8 6,7±5,0 
FR-700 0,78 0,42 
LR-990 7,7±4,2 1,9±2,3 
LR-780 2,7±1,6 1,0±0,9 
LR-610 keine Korngröße ermittelbar 
EBM-ab 37±21 12±12 
EBM-lg 101±63 20±26 
Mit den durchschnittlichen Korngrößen nach 𝑑𝑑𝑁𝑁���� würden sich folgende Hall-Petch Para-
meter ergeben: k = 0,432 MPa√𝑚𝑚  und σ0 = 169 MPa bei einem Bestimmtheitsmaß von 
R2 = 0,89. 
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A.2. Geometrie der Einspannadapter für die Flachproben 
 
Abb. A.1: Geometrien der in zwei Hälften geteilten Einspannadapter für die flachen Ermüdungs-
proben der LR Zustände. a) Schmale Backe, b) Breite Backe. 
  
144 A. Anhang 
A.3. Mathematische Herleitung der Formeln aus Kapitel 3.3.3 
Herleitung von Gleichung (3.4): 
Wie in Abb. 3.8c veranschaulicht, ergibt die Ableitung von (3.3) nach εel den spannungs-




= 𝐸𝐸0 + 2𝑧𝑧 ∙ 𝜀𝜀𝐹𝐹𝑣𝑣 (A.1) 
Um Gleichung (A.1) und damit auch ED in Abhängigkeit von der Spannung darzustellen, 
wird zunächst Gleichung (3.3) nach εel umgestellt. Dabei ist zu beachten, dass generell fol-
gende Rechenvorschrift gilt: 
 𝑐𝑐 = 𝑇𝑇𝑥𝑥 + 𝑁𝑁𝑥𝑥2  →  𝑥𝑥 = −𝑆𝑆±√𝑆𝑆
2+4𝑏𝑏𝑐𝑐
2𝑏𝑏
 ;   für n≠0 (A.2) 
damit ergibt sich direkt 
 𝜀𝜀𝐹𝐹𝑣𝑣 =
−𝐸𝐸0 + �𝐸𝐸02 + 4𝑧𝑧𝜎𝜎
2𝑧𝑧
 (A.3) 
Einsetzen von Gleichung (A.3) in Gleichung (A.1) ergibt 
 𝐸𝐸𝐷𝐷(𝜎𝜎) = 𝐸𝐸0 + 2𝑧𝑧 ∙
−𝐸𝐸0 + �𝐸𝐸02 + 4𝑧𝑧𝜎𝜎
2𝑧𝑧
= �𝐸𝐸02 + 4𝑧𝑧𝜎𝜎 
(A.4) 
Herleitung von Gleichung (3.5): 
Prinzipiell kann die plastische Dehnung berechnet werden, indem Gleichung (A.3) von 
der Gesamtdehnung abgezogen wird. Da in der Literatur [179] jedoch Gleichung (3.5) ge-
nutzt wird, wird diese auch in der vorliegenden Arbeit verwendet. Beide Vorgehenswei-
sen liefern das gleiche Ergebnis. 
 
Abb. A.2: Veranschaulichung der verschiedenen Elastizitätsmoduli. 
Im Folgenden wird Gleichung (3.5) hergeleitet. Dazu wird ein integraler Elastizitätsmo-





𝐸𝐸0 ∙ 𝜀𝜀𝐹𝐹𝑣𝑣 + 𝑧𝑧 ∙ 𝜀𝜀𝐹𝐹𝑣𝑣2
𝜀𝜀𝐹𝐹𝑣𝑣
= 𝐸𝐸0 + 𝑧𝑧 ∙ 𝜀𝜀𝐹𝐹𝑣𝑣 (A.5) 
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Einsetzen von Gleichung (A.3) in (A.5) ergibt 
𝐸𝐸𝐼𝐼 = 𝐸𝐸0 + 𝑧𝑧 ∙





















𝐸𝐸0 + �𝐸𝐸02 + 4𝑧𝑧𝜎𝜎
 (A.7) 
damit ist 
 𝜀𝜀𝑝𝑝𝑣𝑣 = 𝜀𝜀𝑡𝑡 − 𝜀𝜀𝐹𝐹𝑣𝑣 = 𝜀𝜀𝑡𝑡 −
2𝜎𝜎
𝐸𝐸0 + �𝐸𝐸02 + 4𝑧𝑧𝜎𝜎
 (A.8) 
A.4. Ergänzende Abbildungen 
 
Abb. A.3: Spannungs-Dehnungs-Hysteresekurven des ersten und zweiten Zyklus für den LR-610 
Zustand zyklisch verformt bei einer Dehnungsamplitude von 0,8 % (a) bzw. 1,2 % (b). 
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Abb. A.4: Wechselverformungskurven der plastisch-dehnungsgeregelten Versuche für die Zu-
stände HP1 (a) und FR-700 (b). Zusätzlich sind Wechselverformungskurven aus den 
gesamt-dehnungsgeregelten Versuchen aufgetragen (dünne schwarze Linien), deren 
plastische Dehnungsamplitude zu Beginn der zyklischen Verformung in etwa mit der 
aus den plastisch-dehnungsgeregelten Versuchen übereinstimmte. 
